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1. Contexte de l’étude et objectifs 
 
1.1. Les réacteurs de 4ème génération : un enjeu énergétique  
 
Quel avenir énergétique pour notre planète ? A l’horizon de 2050, il s’agira de répondre aux  
besoins, en termes de transport, d’électricité, de chauffage, d’activités industrielles et 
commerciales, de près de dix milliards d’individus, contre six milliards aujourd’hui… Un bond 
démographique qui s’accompagnera d’une croissance économique et, par conséquent, d’une 
inéluctable progression de la consommation d’énergie. Progression d’autant plus forte qu’elle 
devrait s’opérer dans les pays en voie de développement, où les besoins augmentent de 5% à 
10% par an, contre 1 à 2% dans les pays industrialisés1. Ainsi la demande énergétique mondiale 
devrait doubler d’ici la moitié du XXIème siècle pour atteindre 20 Gtep2 (voir figure 1). 
 
                            
Figure 1 : Evolution de la consommation énergétique en fonction des années et prévisions. 
 
Aujourd’hui, les besoins énergétiques, toutes utilisations considérées (électricité, transport, 
chauffage, etc…) sont couverts à 6,8% par le nucléaire, à 13,8% par les énergies renouvelables et 
à 79,5% par les énergies fossiles (charbon, pétrole et gaz naturel)3. Les réserves de pétrole et de 
gaz sont limitées à moyen et long terme, avec une disponibilité et un coût « géopolitiquement » 
                                                 
1 source IEA (agence internationale de l’énergie), 2000  
2 1 Gtep = un milliard de tonne équivalent pétrole (tep). Une tep correspond à la quantité d’énergie obtenue en 
brûlant une tonne de pétrole 
3 BP Statistical Review, 2001 
Introduction 
 4 
dépendants. Mais surtout, leur consommation contribue au réchauffement climatique par 
l’émission massive de gaz à effet de serre (ndlr : cette considération émane d’un esprit purement 
« européen», il faudrait poser la question aux américains !). Ainsi, la « diversité énergétique » 
devrait progressivement s’instaurer dans les décennies à venir. Dans une optique de 
développement durable, les modes de production énergétique à envisager sont soumis à de fortes 
contraintes : économie des ressources, réduction des émissions des gaz à effet de serre et de la 
production de déchets. Des scénarios prospectifs établis par des organismes comme le Conseil 
mondial de l’énergie montrent que le nucléaire sera une composante essentielle des sources 
d’énergie du futur. Selon ces estimations, la satisfaction des besoins à l’horizon 2050 
nécessiterait d’accroître d’un facteur 4 à 6 le parc nucléaire mondial actuel. Alors que l’énergie 
nucléaire ne contribue qu’à 17% de l’électricité dans le monde, elle y participe pour 76% en 
France.  
Ce choix énergétique par la France a été réalisé dans les années 70-80. Cette option repose 
aujourd’hui sur un parc homogène de 58 réacteurs de deuxième génération, appartenant tous à la 
filière des réacteurs à eau pressurisée (REP). Si ce parc reste relativement jeune (≅20 ans), son 
évolution fait d’ores et déjà l’objet de scénario à moyen et long terme. Les REP domineront 
encore la production nucléaire dans la vingtaine d’années suivante, avec l’allongement de leur 
durée de vie à 40 ans voire 60 ans, puis seront remplacés au fur et à mesure par des réacteurs de 
3e génération, comme l’EPR (Réacteur Européen à eau Pressurisée). Les réacteurs futurs de 
génération IV prendront le relais à l’horizon 2030-2050. 
Le forum international Generation IV, lancé par le ministère américain de l’Energie au cours de 
l’année 2000, constitue un cadre de réflexion et de décision sur les systèmes nucléaires du futur 
regroupant une douzaine de pays. Il a été décidé que les filières de la 4ème génération devront 
répondre à un cahier des charges visant quatre objectifs principaux :  
 
• Le développement durable, par la préservation des ressources naturelles, la 
protection de l’environnement et la limitation des charges laissées aux générations 
futures ; 
• La compétitivité par rapport aux autres moyens de production d’énergie ; 
• La sûreté et la fiabilité, avec un niveau d’exigence relevé par rapport à celui des 
centrales actuelles ; 
• La résistance à la prolifération nucléaire (détournement des matières radioactives 
à des fins militaires). 
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De plus, ces réacteurs devront être ouverts à des applications autres que la production 
d’électricité (production d’hydrogène, dessalement de l’eau de mer). Le forum a alors 
sélectionné en 2002 six types de réacteurs déployables d’ici à 2030 [BER02] : le réacteur rapide 
à caloporteur sodium (SFR), le réacteur rapide à caloporteur plomb (LFR), le réacteur à très 
haute température (VHTR), le réacteur à neutrons rapides à caloporteur gaz (GFR), le réacteur à 
eau supercritique (SCWR) et le réacteur à sels fondus (MSR).  
L’ampleur de l’exploration scientifique et technique est telle que les membres du Forum 
international Generation IV ont décidé de se répartir les voies de recherche selon leur expertise et 
leur intérêt parmi les six systèmes nucléaires présentés. Pour la France, le CEA concentre 
actuellement ses efforts sur les réacteurs à neutrons rapides à caloporteur sodium (SFR) tout en 
développant une expertise sur des systèmes à haute température et à caloporteur gaz, les VHTR 
(Very High Temperature Reactor) et les GFR (Gas Fast Reactor) [DEF03]. 
 
1.2. Le Very High Temperature Reactor (VHTR) 
 
Les réacteurs à caloporteur hélium ont déjà été étudiés par le passé, mais cette filière a été 
délaissée au profit des réacteurs REP [SIM91]. De nos jours, elle suscite un regain d’intérêt sur 
le plan mondial pour la mise en œuvre des VHTR. En effet, la technologie des réacteurs refroidis 
à l’hélium respecte les exigences du forum Generation IV. Avec des températures d’hélium en 
sortie de réacteur atteignant les 1000°C, il est possible d’atteindre des rendements énergétiques 
d’environ 48% contre 33% pour le REP actuel. Les avantages du VHTR proviennent de son 
combustible à base de céramique, sûr et efficace (particules enrobées de type TRISO4), du 
modérateur en graphite et du fluide caloporteur, l’hélium, qui a été choisi pour ses qualités 
d’échange thermique, sa neutralité chimique, sa transparence aux neutrons (pas d’activation) et 
la facilité de sa purification (par refroidissement).  
La R&D du CEA sur le VHTR s’inscrit en support du projet ANTARES® lancé par AREVA 
NP® en 2003 [GAU04]. Ce programme concerne la construction d’un réacteur VHTR de 
puissance 600 MWt fonctionnant en cycle indirect (voir figure 2). Dans ce concept, l’hélium, à 
une pression de 50 bar, est porté à haute température (850°C-950°C) en traversant le cœur en 
graphite puis passe par un échangeur de chaleur (IHX) où il transfère son énergie thermique à un 
fluide secondaire (20% hélium – 80% azote dans le concept ANTARES®) qui sera par la suite 
utilisé pour la production d’hydrogène (cycle Iode-Soufre ou Electrolyse Haute Température), 
                                                 
4 TRISO : trois couches de  pyrocarbone séparées par une couche de SiC 
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d’électricité ou en tant que chaleur industrielle (dessalement de l’eau, chauffage urbain, 
raffinage…). La durée de vie attendue pour ce type de réacteur est d’environ 60 ans [GAU04]. 
 
 
Figure 2 : Schéma d’un réacteur VHTR en cycle indirect couplé à une usine de production d’hydrogène selon 
le projet ANTARES®. 
 
1.3. L’échangeur de chaleur IHX 
 
La capacité à développer des réacteurs refroidis à l’hélium est intimement liée au développement 
des  matériaux. D’abord consacré à la mise au point de revêtements denses pour les noyaux du 
combustible, la problématique matériaux s’oriente aujourd’hui vers la recherche d’alliages pour 
la réalisation du circuit primaire et vers des structures de cœur qui doivent résister dans 
l’environnement  spécifique des VHTR. Un des principaux défis du projet ANTARES® est le 
choix d’un matériau adapté pour l’échangeur thermique IHX. Les alliages (aciers) employés pour 
la fabrication des réacteurs expérimentaux et prototypes refroidis à l’hélium du passé ont 
globalement présenté une bonne tenue pendant la durée d’exploitation des installations (au plus 
quelques années). Cependant, la transition des réacteurs électrogènes, avec une température de 
sortie de l’hélium inférieure à 750°C, aux VHTR qui développent des températures beaucoup 
plus élevées (850-950°C) s’accompagne de modifications conséquentes de l’environnement des 
 Hélium impur à 
950°C 








matériaux de structure. Les alliages qualifiés par le passé ne sont plus adaptés aux conditions et 
aux durées de service des systèmes du futur.  
Les nouveaux matériaux constituants l’IHX doivent à la fois : 
 
o Avoir une microstructure stable et de bonnes propriétés mécaniques à haute température  
o Etre de mise en forme aisée 
o Etre soudables 
o Ne pas contenir, si possible, d’éléments activables (Co…) 
 
Enfin, un dernier critère, crucial, est la bonne tenue du matériau à l’environnement gazeux à 
haute température. L’hélium est inerte. Pourtant malgré les systèmes de confinement et de 
purification mis en place, il est impossible d’éviter toute contamination dans le circuit primaire 
du réacteur [CAB01]. La figure 3 présente différentes origines de pollution dans l’hélium. Les 




Figure 3 : Origine des impuretés présentes dans l’hélium du circuit primaire d’un réacteur refroidi à 
l’hélium [GRA76]. 
 
La composition des impuretés du caloporteur varie selon la conception et les paramètres de 
fonctionnement du réacteur. Les études réalisées par le passé sur des réacteurs expérimentaux 
indiquent que les impuretés majoritaires sont H2, CO, CO2, CH4, N2, H2O, et que le niveau 
global de contamination demeure particulièrement faible (de l’ordre de la centaine de µbar).  
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A cause de la vitesse très élevée de l’hélium impur dans le système (≅ 50 m/s), le temps de 
résidence des molécules gazeuses dans le cœur du réacteur est très court. Par ailleurs, les faibles 
pressions partielles des espèces gazeuses (≅ 1-500 µbar) rendent les probabilités de collision des 
molécules très faibles. Ces deux raisons font que l’équilibre thermodynamique dans le gaz à la 
sortie du cœur n’est pas atteint [KRO81] et il est donc difficile de prévoir sa composition à partir 
des teneurs d’entrée des différentes impuretés. Pour reproduire l’atmosphère « classique » d’un 
réacteur à haute température, il est donc nécessaire de s’appuyer sur la composition de l’hélium 
mesurée dans les différents réacteurs ayant fonctionné dans les années 60-80 (voir tableau 1). 
 
Nom du réacteur Pays H2 H2O CO2 CO CH4 N2
Peach Bottom (1967-1974) Etat-Unis 225 <12  12 15 12
AVR (1967-1988) Allemagne 300 30 100 100   
DRAGON (1966-1975) GB 20 1 <0,4 12 3 3 
Tableau 1 : Teneurs en impuretés dans l’hélium de différents réacteurs expérimentaux HTR du passé en 
µbar [CAB01]. 
 
On peut noter l’absence d’oxygène, car à ces températures, il réagit très rapidement avec le 
cœur en graphite du réacteur pour former des oxydes de carbone (CO, CO2).  
Malgré leur très faible teneur, les espèces polluantes réagissent à haute température avec les 
matériaux du circuit primaire, et notamment ceux de l’échangeur de chaleur. Les réactions entre 
les matériaux métalliques et les impuretés de l’hélium caloporteur se manifestent sous plusieurs 
formes : présence de couches superficielles (oxyde/carbures de chrome), oxydation interne, 
carburation ou décarburation [CAB01]. Le transfert de carbone entre l’atmosphère et les 
structures métalliques est particulièrement préoccupant car il provoque des évolutions de 
propriétés physiques et mécaniques du matériau (voir tableau 2). 
 
Processus de corrosion Principales conséquences technologiques 
Carburation 
 
Fragilité et perte de ductilité aux températures  
basses et intermédiaires 
Décarburation Baisse de résistance au fluage à hautes températures 
Oxydation interne Fragilisation des zones superficielles 
Evaporation et/ou écaillage 
Présence de produits de corrosion dans le gaz en circulation 
 (risque de contamination) 




1.4. Choix du matériau pour l’IHX 
 
Pour l’échangeur thermique IHX, l’attention s’est principalement portée sur les alliages à base 
nickel. En effet, ils possèdent une résistance au fluage et une stabilité structurale supérieures à 
celles des aciers aux hautes températures. Pour la tenue à l’oxydation, les alliages Ni enrichis en 
chrome ont été choisis (Cr > 20% massique) car ils peuvent former une couche d’oxyde de 
chrome protecteur en surface. Au CEA, le matériau envisagé et sujet de l’étude dans cette 
thèse est le Haynes 230®5. Il a été choisi comme alternative au IN6176 qui est le matériau de 
référence issu des programmes de développement des HTR en Allemagne dans les années 70 et 
80 pour les composants hautes températures. Le comportement de ce dernier alliage dans 
l’hélium impur fait l’objet d’une thèse parallèle à celle-ci, réalisée au Centre Technique  
AREVA NP® par Jérôme Chapovaloff sous la direction de Krzysztof Wolski (ENSM-SE, Centre 
SMS) et Michèle Pijolat (ENSM-SE, Centre SPIN).  
Le Haynes 230® a été retenu comme candidat pour l’application d’échangeur thermique car il 
possède des propriétés mécaniques à 850-1000°C égales voire meilleures que celles du IN617 
[GUE03] [GUE04] [GUE05] et, contrairement au IN617, il ne contient pas de cobalt, élément 
activable. Les très bonnes propriétés mécaniques à hautes températures du Haynes 230® sont 
conférées par la présence de W en solution solide et par la formation de carbures secondaires de 
type M23C6 dans l’alliage [TAW 84]. Son comportement en environnement VHTR reste 
néanmoins à déterminer. La partie « tenue à la corrosion dans l’hélium impur » fait l’objet de 
cette thèse et la partie « propriétés de fluage et effet du vieillissement » est étudiée au CEA de 
Grenoble [GUE03] [GUE04] [GUE05]. 
 
2. Objectifs et démarche entreprise pour la thèse 
 
Une des missions du Laboratoire d’Etude de la Corrosion Non Aqueuse (LECNA), présent sur le 
centre CEA de Saclay, est d’étudier le comportement en corrosion du superalliage à base Ni, le 
Haynes 230®, à 850-1000°C sous hélium impur. Dans ce cadre, cette thèse est orientée vers la 
compréhension de la réactivité de surface de l’alliage à haute température. Il s’agit en particulier 
d’élucider les réactions des impuretés de l’hélium sur la surface métallique et de décrire les 
produits de corrosion. On cherche spécifiquement à discriminer le rôle des paramètres 
                                                 
5 Haynes 230® (% massique) : Ni, 22%Cr, 14%W, 1,3%Mo, 1,4% Fe, 0,3%Al, 0,5%Mn, 0,4%Si, 0,2%Co, 0,1%C 
6 IN617 (% massique) : Ni, 22%Cr, 12,5%Co, 9%Mo, 1,5% Fe, 1,2%Al, 0,3%Ti, 0,07%C 
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environnementaux, tels la nature et les proportions relatives en gaz ou la température, en vue 
d’identifier les facteurs de premier ordre et de relier le mode de réactivité (oxydation, 
décarburation, carburation) aux conditions d’exposition. 
Par le passé, de nombreuses études se sont attachées à décrire la corrosion d’alliages 
chrominoformeurs, principalement le IN617, en hélium impur à haute température. Des modèles 
ont notamment été développés pour rationaliser le comportement en fonction des caractéristiques 
de l’atmosphère. Deux comportements majeurs ont pu être extraits : une corrosion « passive » 
avec la formation lente d’une couche d’oxyde stable et une corrosion « active » avec la 
destruction de l’oxyde accompagnée d’une carburation ou décarburation du matériau. Dans notre 
travail, on désire tester la validité de ces approches pour décrire la réactivité du Haynes 230®.  
Dans cette optique, nous exposerons donc, dans un premier chapitre, une étude 
bibliographique complète des différents travaux effectués dans ce domaine par le passé.  
Puis nous nous intéresserons au comportement du Haynes 230® sous He impur à haute 
température. 
 Le chapitre II détaillera les matériaux, les installations expérimentales et les techniques 
d’analyses utilisées durant cette étude. 
Ensuite dans un troisième chapitre, nous présenterons et discuterons les résultats sur la 
corrosion à 850-900°C du Haynes 230® sous He impur. Nous proposerons à ce stade une 
description globale et un modèle de formation de la couche d’oxyde à la surface de l’alliage. 
Enfin le chapitre IV présentera les résultats sur le comportement de l’alliage à plus hautes 
températures (950-1000°C) et on proposera un modèle de destruction de la couche d’oxyde. Ce 
modèle a pu être élaboré grâce à l’utilisation de techniques d’analyse fines du matériau. 
L’ensemble de ces travaux doit, d’une part, constituer un guide pour le choix des conditions des 
essais de corrosion du Haynes 230® en soutien au programme de qualification de l’alliage pour 
l’application visée et, d’autre part, au-delà de l’aspect recherche, fournir de premières plages de 
spécifications des atmosphères des VHTR qui garantissent, autant que faire se peut, une bonne 
tenue à la corrosion du matériau. 
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L’essentiel des résultats a été récolté entre les années 70 et 80 et a fait l’objet de publications de 
grande qualité par Brenner et al. [BRE82] [BRE83], Shindo et al. [SHI82] [SHI86] et 
Quadakkers et al. [QUA84] [QUA85a] [QUA85b]. Ces travaux ont servi de base à l’élaboration 
de modèles qui rationalisent le mode de corrosion des alliages chrominoformeurs en atmosphère 
HTR. La bibliographie distingue deux types de comportements essentiels pour la durée de vie du 
matériau: la formation d’une couche d’oxyde et sa destruction.  
 
1. Observations expérimentales : comportement en corrosion des  
alliages chrominoformeurs dans l’hélium impur à hautes 
températures 
 
De nombreuses études ont montré que suivant la composition de l’hélium impur, la température 
et la composition de l’alliage, les phénomènes de corrosion qui ont lieu à la surface puis à cœur 
de l’alliage varient [CAB01]. Trois principaux comportements en résultent : oxydation et/ou 
carburation et/ou décarburation. Les résultats ont été principalement obtenus sur les 
alliages commerciaux à base Ni et Fe-Ni tel que l’alliage 617 (IN617), l’alliage X7 et XR8, 
l’alliage 800H9 et l’alliage 8610 (Nimonic 86) [QUA85b] [QUA84] [BRE82] [LUP80] [HIR81] 
[GRA90] [SHI86]. Parmi les espèces indiquées dans le paragraphe 1.3 de l’Introduction, trois 
sont principalement réactives dans l’hélium impur: H2O, CO et CH4. Thermodynamiquement, le 















. Ces potentiels devraient nous permettre de prédire la formation des différentes 
phases à la surface de l’alliage. Cependant, les études du passé ont montré qu’une approche 
classique à partir des potentiels thermodynamiques en oxygène et en carbone de la phase gazeuse 
ne permet pas d’expliquer les phénomènes de corrosion observés sur les alliages : il est 
nécessaire de considérer des réactions indépendantes gaz-métal en surface du matériau. Deux 
auteurs ont proposé des approches pour rationaliser le comportement en corrosion d’alliages 
                                                 
7 Hastelloy X (% massique) : Ni, 20,5-23% Cr, 17-20% Fe, 8-10% Mo, 0,5-2,5% Co, 0,05-0,15 %C 
8 Hastelloy XR (% massique) : Ni, 22% Cr, 18% Fe, 9% Mo, 0,9 %Mn, 0,3% Si, 0,07 %C 
9 IN800H (% massique) : Fe, 30-34% Ni, 19-22% Cr, 0,25-0,75% Al, 0,25-0,65% Ti, Si, Mn, 0,05-0,1% C 
10 Nimonic 86 (% massique) : Ni, 25% Cr, 10% Mo, 2% Fe, 0,05% C 
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chrominoformeurs à haute température sous hélium impur : Brenner [BRE82] et Quadakkers 
[QUA85a] [QUA85b]. 
 
2. Les deux principaux modèles d’étude du comportement en 
corrosion dans l’hélium impur 
 
Afin de souligner la complexité que présente l’étude de la corrosion des alliages riches en Cr 
sous hélium impur à haute température, nous allons analyser, dans un premier temps, les deux 
principales approches proposées, l’une par Brenner en 1982 [BRE82] et l’autre par Quadakkers 
en 1985 [QUA85a] [QUA85b] ; les représentations graphiques associées répertorient les modes 
de corrosion possibles et les mettent en relation avec des domaines d’atmosphère. L’objectif de 
ces « modèles » est le même : disposer d’un outil qui désigne les compositions d’atmosphère 
sous lesquelles l’alliage adoptera un comportement « passif », c'est-à-dire la formation lente 
d’une couche d’oxyde en surface qui prémunira de la forte carburation ou décarburation du 
matériau. C’est évidemment ce comportement qui est recherché pour l’application en milieu 
VHTR. Il est à souligner que les deux modèles ne prennent en compte que le chrome et la 
formation de son oxyde et ses carbures car il est l’élément réactif le plus abondant dans l’alliage 
(Cr ≅ 20-25% massique).  
 
2.1. Diagramme ternaire TEA de Brenner  
 
Le modèle de Brenner est nommé « diagramme TEA » (Ternary Environmental Attack) et se 
présente sous la forme d’un diagramme ternaire (figure I.1). Ce modèle prend en compte à la fois 
la thermodynamique des réactions mises en jeu et leur limitation cinétique. Les principaux 
comportements en corrosion rencontrés dans un VTHR sont représentés et reliés à quatre 
réactions principales entre les espèces gazeuses et Cr auxquelles s’ajoute la réaction dite 
« microclimat »:  
 
Oxydation :  2322 323 HOCrCrOH +→+  (I.1) 
 
Oxydation/Carburation : 623322276 CCrOCrCrCO +→+  (I.2) 
 
Carburation :  26234 12236 HCCrCrCH +→+  (I.3) 
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Décarburation : 26232 66236 HCOCrCCrOH ++→+  (I.4) 
 
Réaction « microclimat » (décarburation): CrCOCCrOCr OHH 2762 22 ,62332 +⎯⎯ →⎯+  (I.5) 
 
Figure I.1: Diagramme TEA de Brenner [BRE82] à T, Ptot et PH2 fixées. 
Avec S = PCH4 + PCO + PH2O et PCH4/S + PCO/S + PH2O/S = 1 
Les différents domaines de corrosion repérés par des lettres sont exposés dans le tableau I.1. 
 
Les frontières entre les six domaines sont définies par un réseau de lignes dans le diagramme en 
relation avec les pressions partielles et les rapports des pressions partielles des espèces, imposés 
par les réactions de (I.1) à (I.5).  
Une des cinq réactions rencontrées dans l’hélium impur s’avère très limitante pour la pérennité 
de la couche d’oxyde à la surface de l’alliage : il s’agit de la réaction (I.5) appelée  « réaction 
microclimat » par Brenner. A température fixée, en dessous d’une certaine valeur PCO* (ou au 
dessus d’une température critique TA à pression partielle PCO fixée), la réaction (I.2) s’inverse. 
La réaction (I.5) correspond à la destruction de la couche d’oxyde de chrome par les carbures ou 
le carbone de l’alliage (voir paragraphe 4 pour le détail de la réaction). 
Les zones de a à d correspondent à PCO > PCO*. Les zones A et D correspondent à PCO < PCO*. 
Le comportement en corrosion de chaque zone est présenté dans le tableau I.1. 
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Oxydation avec la 
croissance possible 











en surface et 
interne. 
Tableau I.1: Description des zones de corrosion du diagramme TEA de  la  figure I.1 
 
Le diagramme de Brenner introduit des équilibres thermodynamiques : Cr/Cr2O3 selon le rapport 
H2O/H2 à travers la ligne 3 et selon PCO avec la ligne 1 (réaction « microclimat »). Par contre les 
autres lignes du diagramme sont déterminées par des considérations cinétiques des différentes 
réactions gaz/métal indépendantes (I.1) à (I.5). Pour cette raison, on ne peut pas positionner les 
lignes significatives du graphique (lignes 1 à 7) uniquement par le calcul et un programme 
expérimental est nécessaire selon la même méthodologie que pour la détermination d’un 
diagramme de phases ternaire. Le diagramme n’étant valable que pour une température donnée 
et une PH2 donnée, il faut ensuite reproduire le travail dans la fourchette de température et de PH2 
considérées ce qui multiplie le nombre d’expériences à effectuer.  
 
En bilan, d’après Brenner, les conditions suivantes doivent être réunies pour garantir la 
croissance de l’oxyde de Cr : 
 
• Le rapport PH2O/PH2 doit promouvoir l’oxydation du chrome. 
• La pression partielle de CO dans l’environnement doit être supérieure à PCO*, la pression 
partielle d’équilibre de CO imposée par l’équation (I.5).  
• Il est nécessaire d’équilibrer les espèces porteuses de carbone CH4 et CO et l’espèce 
décarburante/oxydante H2O.  
 
2.2. Diagramme de stabilité modifié du chrome de Quadakkers  
 
Selon Quadakkers [QUA85a], le comportement en corrosion peut être décrit en définissant dans 
la phase gazeuse au voisinage de la surface métallique un état stationnaire d’activité en 
carbone aCstat et de pression partielle d’oxygène PO2stat imposé à la fois par des équilibres 
thermodynamiques de réactions gaz/métal faisant intervenir H2O/H2 et CO et par des 
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considérations cinétiques concernant la réactivité de CH4 (craquage du méthane). Le 
comportement en corrosion de l’alliage à T (décarburation, carburation ou oxydation) est ensuite 
déduit à partir du diagramme de stabilité du chrome, seul élément oxydable (Cr2O3) et 
constituant majeur des carbures considérés (Cr23C6). Quadakkers se réfère à un état stationnaire 
dans la phase gaz car l’équilibre thermodynamique n’est pas atteint (voir paragraphe 1). Si 
l’équilibre était établi, l’activité du carbone dans la phase gazeuse serait toujours supérieure à 1 
(à cause de la présence de CH4) et l’alliage chrominoformeur serait par conséquent toujours 
carburé ce qui ne correspond pas aux observations [QUA85a] [QUA85b] [LUP80].  
D’après ses travaux sur le IN617, CH4 ne joue un rôle dans la détermination de l’activité du 
carbone dans la phase gazeuse acstat que si PCH4/PH2O≥100 [QUA85b]. L’activité du carbone dans 
l’atmosphère est alors supérieure à 1 et l’atmosphère devient fortement carburante.  
Pour les autres cas, acstat est définie par l’équilibre thermodynamique de la réaction (I.6) : 
 
22][ HCOOHC +=+  (I.6) 
 
avec les pressions partielles en vapeur d’eau, en monoxyde de carbone et en hydrogène égales à 
celles de l’atmosphère. 
La pression partielle stationnaire d’oxygène dans l’hélium impur PO2stat est imposée par 
l’équilibre thermodynamique entre H2O, H2 et O2 : 
 
222 2
1 HOOH +=  (I.7) 
 
Avec ces premières hypothèses, Quadakkers constate que le diagramme est toujours en défaut 
pour certaines compositions d’hélium. En effet, il observe une légère carburation de l’alliage 
pour des atmosphères présentant pourtant une activité en carbone acstat inférieure à celle de 
formation des carbures de chromes Cr23C6. Pour inclure ce comportement dans le modèle, 
l’auteur propose de considérer PO2stat et acstat à l’interface métal/oxyde et non dans le volume du 
gaz. Ces potentiels dépendent fortement de la morphologie de la couche d’oxyde à la surface de 
l’alliage comme l’illustre la figure I.2. aC* est l’activité en carbone correspondant à la 
dissociation des carbures de chrome (Cr23C6 principalement dans les alliages Ni-Cr) et PO2* est la 
pression partielle d’oxygène de dissociation de Cr2O3. 
 


















   
 
 
Figure I.2 : Représentations schématiques de l’influence de la morphologie de  la couche d’oxyde de surface 
sur le potentiel d’oxygène et l’activité du carbone en surface. 
Sur le scénario de gauche, les potentiels d’oxygène et de carbone caractéristiques de la phase gazeuse sont 
établis à la surface de l’alliage : l’atmosphère est décarburante car aCstat  est inférieure à aC*. 
Sur le scénario de droite, les potentiels d’oxygène et de carbone à la surface de l’alliage sont différents de 
ceux du gaz à cause de la présence d’une couche d’oxyde : l’activité du carbone à la surface de l’alliage est 
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Sur la figure I.2, deux scenarii sont proposés pour une atmosphère A: 
 
o à gauche, le potentiel d’oxygène de l’atmosphère (A) est conservé à la surface du métal 
(A’), les carbures de chrome présents dans l’alliage ne sont pas stables car acstat < ac*. 
L’atmosphère A est alors oxydante (PO2stat > PO2*) et décarburante. 
 
o Il est bien connu que la PO2 établie à la surface du métal peut s’écarter de l’atmosphère. 
Ce deuxième scénario, illustré sur la figure de droite, intervient dans le cas où l’oxyde de 
surface a atteint une épaisseur suffisante, comme suite à une préoxydation à une plus 
basse température, de telle façon que le gaz n’a plus facilement accès à l’interface 
métallique. Le transport de carbone peut selon Quadakkers se produire par 
l’intermédiaire de molécules gazeuses porteuses de carbone qui pénètrent à travers les 
pores et les fissures de la couche d’oxyde. Si l’on suppose maintenant que, en pénétrant 
dans les pores, le gaz est toujours en équilibre avec l’oxyde, la pression partielle 
d’oxygène établie à la surface du métal sera PO2*. D’après l’équilibre de la réaction (I.6), 
l’activité du carbone à l’interface métal/gaz est plus grande que celle de l’atmosphère A. 
Pour l’atmosphère de la figure I.2 de droite, l’activité à l’interface est plus grande que ac* 
et donc il y aura une carburation bien que acstat dans le gaz soit inférieure à ac*. 
 
Cette dérive du « point représentatif » d’un environnement sur le diagramme de stabilité du 
chrome de Quadakkers vers une atmosphère carburante a lieu pour toutes les atmosphères pour 
lesquelles la pression partielle de CO est plus grande qu’une valeur critique PCO* qui représente 
la pression partielle de CO en équilibre avec le métal, l’oxyde et le carbone en solution dans 
l’alliage. 
PCO* est la pression d’équilibre de la réaction :  
 
][332 32 COCrCOCr +=+   (I.8) 
 
avec l’activité de [C] égale à ac*, aCr l’activité du chrome en solution dans l’alliage et l’activité de 
l’oxyde égale à 1. 
Finalement, en calculant pour chaque atmosphère un potentiel d’oxygène stationnaire PO2stat et 
un potentiel de carbone stationnaire acstat et en considérant la modification de ces potentiels par la 
présence d’une couche d’oxyde, il est possible de rendre compte des différents modes de 
corrosion de l’alliage rencontrés (voir figure I.3). Le régime de corrosion recherché est rencontré 
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uniquement pour des pressions partielles de CO dans l’hélium impur supérieures à une pression 





Figure I. 3 : Diagramme de stabilité du Cr défini par Quadakkers [QUA85a]. 
 
2.3. Confrontation des deux modèles 
 
Les deux modèles présentés tentent de rationaliser, avec des hypothèses plus ou moins fortes,  les 
différents modes de corrosion observés en environnement HTR (T, P, atmosphères) en fonction 
de la réactivité du Cr. Ils donnent une représentation « pratique » de la relation entre le 
comportement de l’alliage et les caractéristiques de l’atmosphère.  
Les auteurs Brenner et Quadakkers insistent sur deux points principaux : 
o l’importance de former une couche d’oxyde stable et protectrice pour assurer 
l’intégrité de l’alliage.  
o l’existence d’une réaction critique (I.5) susceptible d’interférer avec la formation de 
l’oxyde et d’induire une corrosion accélérée (carburation ou décarburation).  
Il semble ainsi pertinent d’approfondir, dans un premier temps, les mécanismes de formation 





Oxyde + légère carburation 
Domaine de protection recherchée 
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données spécifiques sur le cas de l’hélium impur avec quelques µbar de vapeur d’eau et de 
monoxyde de carbone, des études réalisées avec de plus fortes concentrations de H2O et CO (de 
l’ordre du %) nous éclairent sur la réactivité des deux espèces. 
Puis, nous nous intéresserons aux différentes études faites sur la réaction de destruction de la 
couche d’oxyde dans l’hélium impur notamment par Brenner [BRE82], Quadakkers [QUA85b], 
Warren [WAR86] et Christ [CHR87] afin de préciser dans quelles conditions celle-ci se produit 
et quelles sont ses possibles conséquences sur le matériau. 
3. Comportement des alliages chrominoformeurs sous atmosphères 
faiblement oxydantes à hautes températures 
 
De nombreux travaux ont été effectués sur la croissance de la chromine à haute température, en 
présence de H2/H2O et de CO/CO2. Quadakkers et al. [QUA96] ainsi que Zheng et al. [ZHE94] 
ont constaté que la croissance et l’adhérence de la couche d’oxyde formée sur du Cr pur ou des 
alliages Fe-Cr était fortement dépendantes du type d’atmosphère oxydante utilisée et pouvait être 
largement influencées par la présence ou non de O2(g).  
 
3.1. Morphologie de la chromine sous H2O/H2 et CO2/CO 
 
Alors que dans l’air la couche de chromine qui se développe à la surface des alliages Ni-Cr et 
Fe-Cr à hautes températures est plutôt plane avec de fins grains, il a été observé que sous des 
mélanges à faible pouvoir oxydant type H2O/H2 et CO2/CO, celle-ci est couverte de whiskers 
(baguettes-moustaches) [ZHE94].  
L’apparition de whiskers suggère que la dissociation des espèces gazeuses H2O et CO2 est 
catalysée à la pointe des whiskers. Une telle situation n’est possible que dans des atmosphères où 
O2 est en faible teneur sinon l’oxygène moléculaire s’adsorbe sur toute la surface [HAN02]. La 
croissance des whiskers est favorisée par la diffusion rapide des cations (Cr3+ entre autres) le 
long de courts circuits tels que des dislocations vis [TAL73] [RAY84]. L’étape limitante peut 
alors devenir l’adsorption dissociative de H2O à la surface de l’oxyde [BIR83]. 
Hansel et al. [HAN02] ont confirmé l’importance d’une diffusion rapide de Cr vers l’interface 
gaz/oxyde dans la formation de whiskers : pour un alliage de chrome dopé à l’yttrium, le flux de 
chrome est faible par rapport à celui de l’oxygène [PIN96] et ce matériau ne développe pas (ou 
peu) de whiskers.  
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3.2. Réactivité de H2O et cinétique d’oxydation sous H2O/H2 à haute 
température 
 
Dans les atmosphères ayant une faible pression partielle d’oxygène et de la vapeur d’eau 
(typiquement Ar-4%H2-2%H2O vers 900°C), les vitesses d’oxydation des chrominoformeurs 
sont en général plus rapides mais l’adhérence de la couche est meilleure que dans les ambiances 
ayant une forte pression partielle d’oxygène sans vapeur d’eau (typiquement Ar-20%O2).  
Hansel et al. [HAN02] ont exposé des alliages de Cr sous des gaz à faibles pouvoirs oxydants 
avec différents mélanges H2O/H2 à 900°C afin d’établir le mode de croissance de la couche 
d’oxyde de chrome. Les auteurs en ont conclu que H2 et H2O injectent des protons dans la 
chromine qui influent sur le mécanisme de formation de l’oxyde. Cette injection de protons dans 
l’oxyde a été également proposée par Holt et al. [HOL94] et Norby [NOR93] [NOR90]. Selon 







22 egOHgOH i ++= °   (I.9) 
 
et/ou : 
°° =+ iHhgH )(2
1
2  (I.10) 
 
que l’on peut encore écrire à travers la formation d’une espèce « hydroxyle »: 
 





En considérant la prédominance de lacunes de Cr dans l’oxyde (cas des forts potentiels 
d’oxygène [KOF88]) et la réaction (I.11), Hansel et al. [HAN02] parviennent à expliquer la 
majorité de leurs résultats expérimentaux. La croissance de l’oxyde serait donc contrôlée par la 
diffusion de lacunes de Cr et par la formation d’espèces « hydroxyles » OH°. Galerie et al. 
[GAL01] ont également postulé l’existence et la diffusion d’espèces OH° lors de l’oxydation 
sous vapeur d’eau d’alliages chrominoformeurs à hautes températures.  
Mais ce mode de croissance n’explique pas une autre constatation expérimentale faite par Hansel 
et al. [HAN02]: la cinétique augmente quand PH2 augmente à PH2O fixée. On considère 
maintenant que les défauts prédominants de l’oxyde sont des Cri°°° (cas des faibles potentiels 
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d’oxygène [KOF88]). Puisque H2 et H2O peuvent influencer la vitesse d’oxydation, ces espèces 
gazeuses doivent pénétrer dans la couche pour affecter la réaction de formation des défauts 
Cri°°° à l’interface métal-oxyde. Bien que le mode de transport dans la couche reste obscur, 
Zheng et al. [ZHE94] ont démontré expérimentalement que Cr2O3 formé à faibles pouvoirs 
oxydants pouvait être effectivement perméable aux gaz. Hansel et al. [HAN02] proposent donc 
que H2 ou H2O peuvent former une espèce chargée négativement Hi’ en pénétrant dans la 




iHegH =+  (I.12) 
 
Avec l’hypothèse de défauts Cri°°° et Hi’, on rend compte de la tendance : la cinétique s’accélère 
si on augmente PH2 à PH2O fixée mais les autres dépendances ne sont plus respectées ! 
En conclusion, il n’y a pas de modèle de défauts ponctuels simple pour rendre compte de la 
croissance de Cr2O3 à hautes températures sous toute la gamme H2O(g)/H2(g). On arrive à 
prévoir les tendances à faibles pouvoirs oxydants par une combinaison linéaire de diffusion de 
lacunes de Cr et de Cr interstitiels.  
La coexistence de ces différents types de défauts reflète un équilibre intrinsèque de défauts 
de Frenkel :  
 
CrCrX = Cr°°° + VCr’’’ (I.13) 
 
et la dissolution d’hydrogène :  
 
OOx + H2(g) = OHi° + Hi’ (I.14) 
 
Ainsi sous H2/H2O à haute température, on pourrait supposer que les molécules de H2(g), par 
leur petite taille, sont capables d’affecter les conditions d’équilibre à l’interface métal/oxyde en 
pénétrant la couche via des courts-circuits et en se dissolvant par la suite dans l’oxyde. H2O, 
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3.3. Réactivité de CO à haute température 
 
Peu de travaux ont été effectués sur l’oxydation à haute température d’alliages par CO pur. Bien 
souvent les mélanges étudiés sont CO2/CO [ZHE94] [YOU95] et l’espèce oxydante devient alors 
CO2. Néanmoins Lupton [LUP80] a mené des essais dans un milieu HTR. Il a estimé par calculs 
thermodynamiques que la réaction entre Cr et CO n’est possible à 900°C que pour des fortes 
activités en chrome et conclut qu’elle ne peut avoir lieu qu’à l’interface métal/oxyde (là où 
l’activité en chrome est la plus grande).  
L’avancement de la réaction serait donc dépendant à la fois de l’activité des éléments et de 
la possibilité d’accès des molécules de CO à l’interface.  
Des expériences réalisées par Wolf et al. [WOL88] avec des traceurs aux 14C ont montré que le 
carbone n’est pas soluble dans Cr2O3 – moins de 10ppb. Un transport du carbone par diffusion 
atomique est donc exclu dans l’oxyde et le transport doit se faire sous forme moléculaire via des 
imperfections physiques. Lupton propose que le monoxyde de carbone passe par des fissures et 
Young et al. [YOU95] [ZHE94] élargissent les possibilités de voie de transport en suggérant que 
CO traverse aux joints de grains de l’oxyde. En fait, un problème subsiste pour justifier du 
transport par phase gazeuse des espèces à l’interface métal/oxyde : les défauts physiques 
supposés des couches sont très rarement détectables. Si on postule que le transport est 
moléculaire, il suffit que l’oxyde possède des tunnels de 3 Angstroms de large dont l’existence 
reste très difficile à établir même si on a déjà observé des pores de 5-10 Angstroms de diamètre 
dans du silicium oxydé à 1000°C [GIB80]. Malgré l’absence de preuve directe de leur présence 
dans la chromine, des auteurs se sont interrogés sur les mécanismes de formation de nanocanaux 
durant la croissance de la couche d’oxyde. Deux modèles sont exposés dans la partie suivante. 
 
3.4. Mécanismes de formation de canaux nanométriques dans la couche d’oxyde 
 
Deux principaux mécanismes peuvent expliquer la formation des canaux nanométriques: 
 
• Un mécanisme dissociatif développé pour la première fois par Bruckman et al. [BRU65] 
puis modifié par Gibbs [GIB73] [GIB77] 
• Un mécanisme de fissuration (sous l’effet du champ de contraintes dans la couche) 
développé principalement par Kofstad, Atkinson et Robertson [KOF85] [ATK88] 
[ROB88] 
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3.4.1. Formation de nanocanaux par le mécanisme dissociatif de Gibbs et Hales  
 
Ce mécanisme a été élaboré pour expliquer la formation de couche duplex [GIB77]. Il intervient 
uniquement pour les oxydes à croissance majoritairement cationique. La diffusion de cations le 
long des joints de grains de l’oxyde crée un flux contraire de lacunes vers la surface de l’alliage. 
Les lacunes peuvent se condenser puis atteindre l’interface oxyde/métal pour former des cavités 
sous les joints de grains dans le métal. La vitesse d’oxydation diminue au niveau du pore. 
L’oxyde au-dessus du pore va ensuite se dissocier afin d’équilibrer le potentiel chimique 
d’oxygène entre l’oxyde et l’intérieur de la cavité. Un nouvel oxyde se forme alors dans le pore 
par transfert de l’oxygène fourni durant la dissociation de l’oxyde externe. A cause de la 
dissociation de l’oxyde, un excès de cations se crée dans le joint de grains entraînant par la suite 
leur diffusion à travers la couche. Les lignes équipotentielles de l’oxygène évoluent dans la 
couche selon le schéma figure I.4. Par répétition de ce phénomène, un nanocanal se forme. 
Lorsqu’il atteint l’interface externe, les espèces oxydantes ont un accès direct à l’interface 
métal/oxyde et peuvent former de l’oxyde dans les cavités. 
Le canal atteint au final un diamètre d’équilibre qui varie à travers la couche afin d’obtenir , à 
chaque profondeur de la couche, un équilibre des potentiels chimiques de l’oxygène entre 
l’intérieur du canal et la paroi des grains d’oxyde entourant le canal. Le mécanisme global est 
résumé figure I.4. 
 
Figure I.4 : Illustration du mécanisme de Gibbs et Hales [GIBB77] : (1) Un pore s’ouvre sous un joint de 
grains de la couche d’oxyde par condensation des lacunes et dissociation de l’oxyde. (2) Un pore trop petit 
grossit par dissociation continue de l’oxyde. (3) Un pore trop gros se referme en réagissant avec les cations. 
(4) La taille d’équilibre des pores s’établit. 
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3.4.2. Formation de nanocanaux liée au champ de contrainte interne à la couche 
d’oxyde  
 
Durant la croissance de n’importe quelle couche d’oxyde, l’augmentation du volume 
accompagnant l’oxydation génère des contraintes latérales de compression et des déformations 
longitudinales. Dans les oxydes polycristallins, de telles déformations ne peuvent pas être 
accommodées par des glissements de dislocations car trop peu de systèmes de glissement sont 
susceptibles d’être actifs aux températures d’oxydation considérées [STR70]. L’unique 
mécanisme pour soulager les déformations reste donc le fluage, c’est à dire le glissement des 
grains les uns par rapport aux autres ou la diffusion de lacunes le long des joints de grains et dans 
le volume du grain. Selon Kofstad [KOF85], le fluage crée des porosités et des fissures parce que 
les déformations liées à une diffusion de matière ne sont pas homogènes dans la couche - les 
coefficients de diffusion évoluant au sein de la couche. Le mécanisme est présenté figure I.5. 
 
 
Figure I.5 : Dessin schématique présentant la formation de microfissures dues à des contraintes de tension et 
de compression locales [KOF85]. 
 
4. Etude de la réaction de destruction de la couche d’oxyde à la 
surface des alliages chrominoformeurs  
 
4.1. Nature de la réaction et mécanismes proposés 
 
Plusieurs auteurs, Brenner [BRE82] [BRE83], Quadakkers [QUA84] [QUA85a] [QUA85b], 
Warren [WAR86] et Christ [CHR87] ont observé que lorsqu’un alliage à base nickel riche en Cr 
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- le IN617 - présentant une couche d’oxyde superficielle, est chauffé au dessus d’une 
température critique TA, un dégagement de monoxyde de carbone important se produit. La 
figure I.6 reproduit l’évolution de la quantité de CO dans l’hélium lors de la montée en 
température d’échantillons d’IN617. Après le palier de 20 h à 850°C, l’alliage est supposé oxydé. 
On distingue un dégagement de CO lors de la chauffe de 850 à 950°C, vers 920°C environ. 
                                       
Figure I.6 : Evolution de PCO en fonction du temps lors de la chauffe du IN617 sous He impur contenant 
1,5µbar H2O – 15 µbar CO – 20 µbar CH4 - 500 µbar H2 [QUA85b]. L’analyse est faite par Chromatographie 
en Phase Gazeuse. 
 
Comme nous l’avons décrit dans le paragraphe 2.1, Brenner [BRE82] a proposé qu’au dessus de 
TA, la réaction (I.5) a lieu : 
 
CrCOCCrOCr OHH 2762 22 ,62332 +⎯⎯ →⎯+  (I.5) 
 
Par ailleurs selon Brenner, la réaction est trop rapide pour résulter de l’interaction entre deux 
solides : dès que le carbone et l’oxyde commencent à réagir, le contact entre les deux solides est 
rompu et la réaction devrait s’arrêter. Brenner postule donc que la réaction a lieu à travers une 
phase gazeuse dans une région localisée, immédiatement adjacente aux deux solides appelée 
« point triple » et que celle-ci est catalysée par deux espèces gazeuses H2O et H2.  
De plus, comme le précise Warren [WAR86], le carbone « élémentaire » en solution reste la 
forme à travers laquelle tout transfert de carbone se passe dans l’alliage donc il est plus 
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convenable d’écrire les réactions avec l’entité CSolution. Les deux réactions partielles solide/gaz 
impliquées s’écrivent ainsi: 
 
CrOHHOCr 233 2232 +=+  (I.15) 
22 HCOOHCSolution +=+  (I.16) 
CrCOCOCr OHHSolution 233 22
,
32 +⎯⎯ →⎯+  (I.17) 
 
Parce que cette réaction implique une phase gazeuse très locale, probablement dans une zone 
dont la taille est au moins un ordre de grandeur inférieure à l’épaisseur de la couche d’oxyde, 
Brenner nomme cette réaction : « réaction microclimat » (« microclimate reaction » en anglais) 
[BRE82]. 
A l’échelle atomique, Warren [WAR86] imagine la succession d’événements suivante : 
 
• L’eau est momentanément formée par réaction de H2 avec l’oxyde à travers la       
réaction (I.15). 
• Puis l’eau réagit de préférence avec le carbone en solution pour redonner de l’hydrogène 
suivant la réaction (I.16) car CO est plus stable que Cr2O3. 
• Enfin l’hydrogène dégagé par la réaction (I.16) est ensuite disponible pour réduire de 
nouveau la chromine et produire de l’eau. 
 
Christ [CHR87] a étudié l’influence de H2 et H2O sur la « réaction microclimat ». Pour cela, il a 
préoxydés des échantillons d’IN617 puis il les a traités sous He/CO/CO2 à haute température. La 
réaction de destruction d’oxyde eut lieu malgré l’absence de H2 dans le milieu. Il en a conclu que 
H2 et H2O ne participe pas au mécanisme réactionnel. Néanmoins, la fiabilité de ce résultat peut 
être légitimement remis en cause puisque les niveaux résiduels de H2 et de H2O dans l’hélium 
utilisé dans son essai ne sont pas précisés et pourraient être à l’origine du déroulement de la 
réaction. 
Christ comme Brenner appuient leur analyse sur l’existence de points triples gaz/oxyde/alliage et 
de pores ou fissures permettant un accès permanent des différentes espèces gazeuses à l’interface 
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métal/oxyde. En effet, il observe, après la réaction, des excroissances métalliques à l’intérieur de 
l’oxyde en contact avec l’alliage. Pour expliquer ce phénomène, il propose le mécanisme de 




Figure I.7 : Mécanisme avancé par Christ pour la  formation des protrubérances métalliques dans l’oxyde au 
cours de la « réaction microclimat » [CHR87]. 
 
Selon Christ [CHR87] et Warren [WAR86], pendant la destruction de l’oxyde, le métal reformé 
est libre de diffuser soit vers l’intérieur de l’alliage pour équilibrer la matrice sous-jacente qui 
aurait pu s’appauvrir, soit vers l’interface oxyde/gaz. C’est le rapport PCH4/PH2O dans l’hélium 
impur qui détermine si la réaction (I.5) est couplée à (I.1) (la surface continue à s’oxyder) ou à 




Points triples : réduction de l’oxyde par le carbone 
en solution pour former CO et redonner du métal 
(sites réactionnels en rouge, alliage en noir, oxyde 
en blanc) 
Le chrome rediffuse à l’intérieur du métal 
Multiplication des sites réactionnels 
Multiplication des sites réactionnels 
 
Repassivation de l’alliage s’il n’y a plus de  
carbone disponible dans l’alliage ou si le coefficient 
de diffusion du carbone est trop faible 
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4.2. Thermodynamique de la réaction : résultats bibliographiques sur l’IN617 
 
La réaction de destruction de la couche d’oxyde (I.5) a été particulièrement étudiée pour 
l’IN617, matériau prometteur pour les applications HTR. L’objectif des études était de 
déterminer la température de destruction de la couche d’oxyde (signalée par le début du 
dégagement de CO) en fonction des caractéristiques de l’atmosphère. Deux auteurs, Quadakkers 
[QUA85b] et Warren [WAR86] ont développé des approches thermodynamiques de la réaction 
(I.5). 
 
4.2.1. Travaux de Quadakkers 
 
Au cours de différents essais d’exposition du IN617 et d’autres alliages Ni-Cr à basse et haute 
température dans de l’hélium impur, Quadakkers [QUA85a] [QUA85b] a constaté une évolution 
de la température critique TA en fonction de la pression partielle de monoxyde de carbone dans 
l’hélium. Il considère que la couche d’oxyde est purement de la chromine et que le carbone en 
solution et les carbures Cr23C6 sont en équilibre dans l’alliage. Il avance donc les deux équations 
réactionnelles suivantes à T>TA : 
 
CrCOCOCr Solution 23332 +→+  (I.18) 
623236 CCrCrCsolution =+   (I.19) 
 
En combinant l’expression des constantes d’équilibre K18 et K19 des réactions (I.18) et (I.19), on 












KP =   (I.20) 
 
sous Ptot=1, avec l’activité de Cr2O3 prise égale à 1 et aCr l’activité du chrome en solution dans 
l’alliage.  
En considérant que TA est la température d’équilibre de la réaction (I.18), Quadakkers a tenté 
d’ajuster l’évolution de TA en fonction de PCO grâce à l’expression (I.20). En prenant les 
constantes réactionnelles à partir de [KUB79], la valeur de aCr qui permet de décrire au mieux le 
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comportement observé dans le domaine de température étudié (900-1000°C) est aux environs de 
0,6-0,7 (voir figure I.8).  
 
Figure I.8 : TA expérimentales mesurées sous différentes PCO pour divers alliages (points) et équilibre 
Cr/Cr2O3/Cr23C6 à plusieurs activités de Cr (lignes) [QUA85b]. Les alliages sont : Ni-22Cr-12Co-Mo (IN617), 
Ni-22Cr-18Fe-Mo (Hastelloy X), Ni-25Cr-Mo, Ni-25Cr (Nimonic 86) et X10NiCrAlTi3220 (l’alliage 800H). 
 
Les valeurs expérimentales de l’activité du chrome dans l’alliage Ni-22Cr-12Co-Mo (IN617) et 
Ni-22Cr-18Fe-Mo (Hastelloy X) ont été obtenues par cellule de Knudsen couplée à un 
spectromètre de masse à haute température (SMHT) [HIL79] : la valeur trouvée à 950°C est 
d’environ 0,34. Il existe donc un décalage entre l’activité réelle en chrome dans l’alliage et 
l’activité apparente en chrome déduite de l’expression (I.20). Quadakkers explique cet écart par 
la présence dans le IN617 de carbures riches en Mo du type M6C plus stables que les carbures 
Cr23C6  ce qui a pour conséquence directe de diminuer l’activité du carbone dans l’alliage et donc 
d’augmenter l’activité en Cr apparente calculée à partir de (I.20). 
Pour une même PCO dans l’hélium, il a également observé une variation de la température TA en 
fonction de la teneur en chrome dans l’alliage. Cette variation suit parfaitement la tendance de 
l’expression (I.20) : la pression partielle d’équilibre de CO est inversement proportionnelle à la 
teneur en chrome dans l’alliage.  
 
4.2.2. Travaux de Warren  
 
Warren [WAR86] a également étudié la destruction de la couche d’oxyde sous He impur sur 
l’IN617. Il a testé l’influence de différents paramètres comme PCO dans l’hélium, le 
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vieillissement thermique du matériau et l’étape de pré-oxydation de l’alliage à plus basse 
température sur la température critique TA.  
La figure I.9 présente les températures critiques obtenues par analyse de gaz sous différents 
mélanges d’hélium impur avec 20µbar CH4, 450µbar H2, 1µbar H2O et des teneurs variables en 
CO pour des échantillons ayant subi différents traitements d’oxydation et de vieillissement :  
 
o préoxydation à 900°C pendant 50-60h sous He-15µbar CO-20µbar CH4-450µbar H2-
1µbar H2O d’échantillons non vieillis (entre les deux lignes pointillées) 
o  préoxydation à 900°C pendant 50-60h sous He-15µbar CO-20µbar CH4-450µbar H2-
1µbar H2O d’échantillons vieillis à 950°C pendant plus de 3000h (ronds blancs avec le 
trait dirigé vers le haut à gauche) 
o préoxydation à 900°C pendant 50-60h sous hélium riche en CO : He-70µbar CO-20µbar 
H4-450µbar H2-1µbar H2O (ronds blancs avec le trait dirigé vers le haut à droite) 
 
Les résultats de la figure I.8 pour le IN617 [QUA85b] y sont également portés (ronds noirs).  
 
Figure I.9 : températures critiques TA expérimentales en fonction du log de PCO pour différentes atmosphères 
et pour le IN617 à l’état de réception ou vieilli. Le trait encadré de lignes en pointillés correspond à 
l’évolution moyenne de TA pour des échantillons non vieillis ayant subi une préoxydation à 900°C sous He 
impur avec 15 µbar de CO. 
Les ronds blancs (trait dirigé vers le haut à droite) correspondent aux TA  pour des échantillons préoxydés 
sous fort PCO (70 µbar). 
Les ronds blancs (trait dirigé vers le haut à gauche) correspondent aux TA  pour des échantillons vieillis à 
950°C pendant 3000h ou plus. 
Les ronds noirs correspondent aux TA de la figure I.8 trouvées par Quadakkers [QUA85b] 
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A l’instar de Quadakkers, Warren pose que TA est la température d’équilibre de la réaction (I.18) 
et il se réfère à la formule (I.20). Il suppose en outre que l’activité en chrome dans l’IN617 est 
égale à 0,77 d’après des résultats de Peignier sur des alliages Ni-Fe-Cr [PEI78] et prend pour K18 
et K19 les valeurs de [KUB79]. Warren signale que l’évolution de la température TA est 
finalement bien décrite, en première approximation, si l’on considère dans (I.20) l’activité en 
carbone de l’alliage revenu (« fully solution annealed »), c'est-à-dire non pas aCsolution à TA 
comme le fait Quadakkers [QUA85a] [QUA85b] mais à la température de solvus des carbures 
Cr23C6 (1200°C environ).  
Pour les échantillons vieillis à hautes températures (950°C, t>3000 h), les points TA 
expérimentaux semblent se rapprocher des TA théoriques du système en équilibre avec les 
carbures Cr23C6 à 950°C. 
Enfin, les échantillons préoxydés sous He-70CO-20CH4-450H2-1H2O (teneurs en µbar), se 
comporteraient plutôt comme un système en équilibre avec des carbures de stœchiométrie Cr7C3.  
Nous montrerons par la suite que certaines hypothèses sont trop réductrices voire erronées. 
Cependant, cette approche a le mérite de pointer le rôle de l’activité en carbone sur la valeur 
de TA. 
 
4.2.3. Bilan sur les deux approches 
 
Quadakkers et Warren tentent d’associer les valeurs de TA trouvées expérimentalement à 
l’équilibre thermodynamique de la réaction (I.18). Pourtant, ils n’ont pu parvenir à une 
description satisfaisante par manque d’informations sur le système à considérer et sur les  
données thermodynamiques associées. Les grandeurs thermodynamiques concernant les alliages 
complexes font très souvent défaut. aCr et aCsolution apparaissent comme des facteurs déterminants 
pour la réaction (I.18). Ces deux paramètres sont liés. En effet, l’activité en chrome influe sur 
l’activité en carbone car le Cr participe aux carbures qui imposent aCsolution selon (I.19). aCr est 
mal connue. Pour preuve pour l’alliage IN617, Warren utilise une valeur de 0,77 [PEI78] alors 
que Quadakkers reprend la valeur mesurée par SMHT par Hilpert [HIL79], environ 0,34 à 
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Dans ce chapitre, nous décrirons, dans un premier temps, la microstructure des matériaux soumis 
aux essais de corrosion : le Haynes 230® qui est l’objet principal de cette étude et les alliages 
« modèles » de composition simplifiée par rapport à la nuance commerciale qui ont été 
synthétisés pour lever des interrogations ponctuelles sur les phénomènes mis en jeu lors de la 
corrosion. Nous exposerons aussi l’évolution microstructurale du Haynes 230® au cours d’un 
maintien à haute température afin de distinguer les changements liés au vieillissement thermique 
et les effets propres à la corrosion.  
Ensuite, nous présenterons les deux dispositifs pour essais de corrosion, CORALLINE et 
CORINTH, qui doivent répondre à des conditions sévères d’atmosphères (pas d’O2 et une teneur 
en vapeur d’eau contrôlée de l’ordre du µbar). Nous détaillerons les conditions expérimentales 
(température, composition du gaz, débit, …) et nous insisterons sur les performances des 
boucles. 
Enfin, de nombreuses techniques expérimentales ont été utilisées au cours de la thèse pour 
caractériser la surface et le cœur des échantillons après essai. Le paragraphe 5 exposera le 
principe de fonctionnement de ces différentes techniques. Certaines sont classiques - 
Microscopie Electronique à Balayage (MEB), Diffraction des Rayons X (DRX), Microscopie 
Electronique à Transmission (MET), Spectrométrie d’émission d’ions secondaires (SIMS) - et 
d’autres plus originales - Spectrométrie à Décharge Luminescente (SDL), Spectrométrie de 
masse à décharge luminescente (GDMS), cellules de Knudsen couplées à un Spectromètre de 
Masse à Haute Température (SMHT) -. 
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2. Matériaux industriel et « modèles » 















base 22 14,7 0,52 1, 31 1,30 0,38 nd12 0,2 0,09 0,02 0,005 nd2 0,10513 
Ni-22Cr-






base 22 14 0,5215  / / / / / / / / <0,00114 0,10113 
Ni-18Cr-
14W-0,1C base 18 14 / / / / / / / / / <0,001
14 0,10313 
Ni-22Cr-
14W base 22 14 / / / / / / / / / <0,001
14 0,00114 
Tableau II.1 : Composition en % massique du Haynes 230® et des alliages modèles. 
 
Les analyses des éléments du Haynes 230 (excepté le carbone) ont été réalisées par ICP-AES 
après mise en solution par attaque acide. En raison du mode de mise en solution par l’acide 
fluorhydrique, le Si n’a pu être dosé car il se volatilise sous forme de fluorures de silicium. Ces 
analyses ont été réalisées au CEA/DEN/DANS/DPC/SCP/LRSI. 
Le carbone a été analysé par LECO®. Cette technique consiste en une fusion entre 1000°C et 
2000°C selon les matériaux sous un courant d’O2. Le gaz en sortie est analysé par spectromètre 
d’absorption dans l’infrarouge pour déterminer la quantité de CO2 dégagée. On en déduit le 





                                                 
11 Incertitude de mesure = 3% 
12 nd = non dosé 
13 Analyse par LECO® CS 444 LS effectuée au CEA/DEN/DANS/DPC/SECR/LSRM 
14 Analyse par LECO® CS 444 LS effectuée au Centre SMS de l’Ecole des Mines de St Etienne 
15 Analyse par Fluorescence X effectuée au Centre SMS de l’Ecole des Mines de St Etienne 
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2.2. Le Haynes 230® 
 
Une analyse détaillée et complète par MET des carbures présents dans le Haynes 230® à l’état de 
réception et après vieillissement à différentes températures et différents temps est présentée en 
Annexe A. Ici ne sont reportées que les principales conclusions de cette étude. 
 
2.2.1. Caractérisation de la microstructure à l’état de réception 
 
Le Haynes 230® a été fourni par Haynes International® sous forme d’une plaque de 1 cm 
d’épaisseur. Une remise en solution de la plaque pendant 10 min à 1230°C  suivie d’une trempe 
à l’eau a été effectuée au CEA. La figure II.1 présente la microstructure de l’alliage révélée par 
acide oxalique. La taille des grains est d’environ 30 à 100 µm. De gros carbures riches en 
tungstène de type M6C, de diamètre pouvant atteindre plus de 10 µm, sont présents à cœur des 
grains et aux joints de grains de l’alliage. Ces carbures qui se forment durant la solidification de 
l’alliage sont alignés probablement selon la direction de laminage [KLA01].  
 
 
Figure II.1 : Microstructure du Haynes 230® à l’état de réception en microscopie optique. 
 
La figure II.2 présente une image obtenue par MEB de l’alliage en contraste d’électrons  
rétrodiffusés. Elle met également en évidence  les gros carbures riches en tungstène (en blanc). 
 
15 µm
Carbures riches en tungstène 
 de type M6C 
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Figure II.2 : Image MEB en contraste d’électrons rétrodiffusés du Haynes 230® mettant en évidence les gros 
carbures riches en tungstène. 
 
L’observation des joints de grains par MET révèle la présence de petits carbures de type M23C6 
(diffraction électronique). Ces carbures sont néanmoins en très faible quantité à l’état de 
réception. 
La composition moyenne des éléments M des carbures M6C et M23C6 est présentée dans le 
tableau II.2.  
 
% atomique  Ni Cr W Mo Fe 
M6C 36 27 30 6 1 
M23C6 14 74 8 4 / 
matrice 68 27 3 1 2 
Tableau II.2 : Composition atomique moyenne des carbures et de la matrice (sans le carbone) présents dans 
le Haynes 230®. 
 
2.2.2. Caractérisation de la microstructure à l’état vieilli 
 
Après vieillissement à 900°C pendant 25 h sous He impur (essai He-ox-25a, voir tableau II.ox 
des essais), on observe que de fins carbures riches en Cr et de structure M23C6 précipitent 
abondamment dans tout l’alliage :  
 
• dans les joints de grains de l’alliage 
• autour des gros carbures originels M6C 
• à cœur des grains 
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La précipitation de carbures M23C6 à haute température dans le Haynes 230® a également été 
observée après vieillissement sous vide à 850 et 950°C par le DRT/LITEN/DTEN/S3ME du CEA 
de Grenoble. Une étude détaillée de la nature, de la morphologie et des sites de précipitation des 
carbures est présentée dans l’Annexe A.  
 
2.3. Les alliages « modèles » 
 
Quatre alliages « modèles » de composition simplifiée par rapport à celle du Haynes 230® ont été 
synthétisés au centre SMS de l’Ecole des Mines de St Etienne : Ni-22Cr-14W-0,1C, Ni-22Cr-
14W, Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C, Ni-18Cr-14W-0,1C. Leur composition est donnée dans le 
tableau II.1. 
 
2.3.1. Synthèse des alliages 
 
Les alliages ont été synthétisés en plusieurs étapes : 
 
• Fusion en nacelle froide par champ électromagnétique d’un lingot de Ni-30Cr auquel 
on ajoute des billes de nickel pur et des barres de tungstène pour obtenir la composition 
voulue en nickel, chrome et tungstène. Une fois le mélange obtenu, on ajoute les autres 
éléments mineurs (C, Mn) pour obtenir la composition finale des alliages. A la sortie de 
cette étape, nous avons un alliage sous forme de lingot d’environ 1 kg. 
• Forgeage à 1260°C puis martelage rotatif pour obtenir une barre de section 18 mm. 
Pour les nuances au carbone, une zone décarburée a été observée en surface de la barre. 
• Pour cette raison, usinage à froid de ces barres pour diminuer la section à 15,3 mm et 
éliminer cette zone décarburée. 
• Enfin, traitement thermique des barres d’alliages au carbures sous argon: une première 
étape à 1325-1350°C pour supprimer la microstructure dendritique et mettre tous les 
carbures en solution (il a été observé qu’il fallait une température > 1275°C) puis une 
seconde étape à 1100-1150°C pour refaire précipiter les carbures de manière homogène 
dans l’alliage. L’alliage est enfin trempé à l’eau. Les durées de chaque étape ont fait 
l’objet d’optimisation pour obtenir la bonne structure (précipitation homogène des 
carbures et tailles des grains pas trop élevées). 
 
Le tableau II.3 présente les traitements thermiques effectués sur chacun des alliages. 
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Alliage « modèle » Traitement thermique 
Ni-22Cr-14W-0,1C 1350°C-10h puis 1100°C-14h 




Traitement thermique effectué, après la fusion, sur tout le lingot : 1350°C-
22h, trempe à eau puis forgeage-martelage à 1260°C 
Tableau II.3 : Traitement thermique effectué sur chacun des quatre alliages « modèles ». 
 
2.3.2. Caractérisation de la microstructure 
 
La figure II.3 présente la microstructure de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C. 
 
 
Figure II.3 : Microstructure de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C après le traitement thermique exposé dans le 
tableau II.3. 
 
La microstructure est homogène. On observe néanmoins une taille de grains importante (de 
l’ordre du millimètre) et une forte précipitation intergranulaire des carbures. La nature des 
carbures a été révélée par DRX : il s’agit de M23C6 de paramètre de maille 10,74 Angstrom à 
comparer avec un paramètre de maille de 10,66 Angstrom pour les carbures de chrome Cr23C6. 
F. J. Franck et al. [FRA82] expliquent que l’incorporation de tungstène (et de molybdène) dans 
les carbures entraîne une expansion du paramètre de maille. Un calcul théorique du paramètre de 
maille de la structure Cr21(W,Mo)2C6 donne une valeur approximativement de 10,75 Angstroms. 
Contrairement à l’alliage commercial Haynes 230®, aucun gros carbure de type M6C riche en 
tungstène n’a été observé. 
La microstructure est identique pour l’alliage Ni-18Cr-14W-0,1C. L’alliage Ni-22Cr-14W n’a 
pas été traité thermiquement mais présente aussi une microstructure à gros grains (sans carbure). 
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Pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C, un processus de synthèse « inversé » a été effectué 
afin de limiter le grossissement des grains de l’alliage. Il consiste à faire le traitement à 1350°C 
directement sur le lingot pour faire disparaître la structure dendritique. Les grains ont, à ce stade, 
grossi mais le forgeage-martelage consécutif permet une recristallisation de l’alliage.  
La figure II.4 présente la microstructure finale de l’alliage. 
 
 
Figure II.4 : Microstructure de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C après le traitement thermique exposé dans 
le tableau II.3. 
 
On observe, en effet, une taille de grains moins importante (50-100 µm) et une précipitation fine 
de carbures. Néanmoins, la recristallisation de l’alliage est partielle. Par ailleurs des zones 
dépourvues de carbures sont visibles à proximité des joints. 




Le dispositif expérimental CORALLINE ainsi qu’un schéma du montage sont présentés en 
Annexe B. Il permet d’effectuer des essais de corrosion à haute température avec un contrôle de 
la composition du gaz en entrée et en sortie de four grâce à un Chromatographe en Phase 
Gazeuse (CPG) muni d’un détecteur à hélium dont la limite de détection est de 0,1ppm et la 
précision de 2% (de marque Orthodyne®). 
Il s’agit d’assurer que les échantillons sont exposés à un milieu caractéristique du VHTR à 
savoir : 
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• Absence complète d’O2 dans le mélange gazeux 
• Une teneur faible en vapeur d’eau (de l’ordre du ppm) 
• Des concentrations en impuretés CO, CH4 et H2 du ppm à la centaine de ppm. 
 
La composition des gaz doit être constante au cours de l’essai. Ces conditions sont difficiles à 
réaliser dans des dispositifs expérimentaux « classiques » qui connaissent dans la plupart des cas 
des « microfuites » au niveau du raccord des différents tuyaux et de la perméation de gaz à 
travers les tuyaux. Ces fuites n’ont en général pas d’incidence car elles sont de l’ordre du ppm 
dans une phase gazeuse de composition minimale de l’ordre du %. Pour le milieu VHTR, par 
contre, elles ont des conséquences importantes puisque les impurétés dans l’hélium sont 
également de l’ordre du ppm. Pour ces raisons, sur CORALLINE, tous les tuyaux sont 
électropolis et les joints utilisés sont en nickel ce qui assure une étanchéité parfaite. L’ouverture 
et la fermeture des réacteurs en quartz est minimisée pour éviter toute entrée d’air et de pollution. 
Des bouteilles de mélanges d’hélium de composition voulue en CO, CH4 et H2 sont fournis par 
MESSER®. Les teneurs en impuretés circulant dans les fours sont contrôlées par 
Chromatographie en Phase Gazeuse.  
La teneur en vapeur d’eau dans la phase gazeuse est mesurée en entrée de four par un 
hygromètre capacitif Panametrics® : la précision du point de rosée est donnée à ± 3°C et la limite 
de détection est de -110°C. Cette teneur n’est pas contrôlée et dépend de la vapeur d’eau 
résiduelle dans les bouteilles et désorbée par les tuyaux du circuit. La teneur en vapeur d’eau 
mesurée est probablement inférieure à la valeur réelle dans le gaz de part la précision de 
l’appareil de mesure et la possibilité d’entrée de vapeur d’eau dans le four lors de l’ouverture des 
réacteurs. 
Cette installation est utilisée pour tous les essais d’oxydation d’échantillons de Haynes 230® à 
900°C et à 980°C sous He impur sauf pour les essais en deux étapes avec les espèces marquées 




Une photo de cette installation est présentée en Annexe B. Cette installation est très complète 
pour des essais de corrosion sous gaz à haute température. Contrairement à CORALLINE, elle 
permet d’injecter un mélange gazeux de la composition de notre choix grâce à un système de 
dilution par débitmètre massique de bouteilles contenant chacune une impureté dans un flux 
principale d’hélium pur. Les teneurs en impuretés du mélange peuvent être mesurées en entrée et 
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en sortie de four par un Chromatographe en Phase Gazeuse muni d’un détecteur à hélium (de 
marque Orthodyne® également).  
Un des principaux atouts de ce dispositif est que, contrairement à CORALLINE, il est possible 
de moduler la teneur en eau dans le mélange gazeux. Cette option est rendue possible par une 
dilution, dans le flux gazeux principal, d’hélium enrichi en eau par un bain thermostaté couvrant 
la gamme de température [80°C,-20°C]. Il est également possible d’envoyer un gaz « très sec » 
grâce à la présence d’un cryostat refroidissant à -110°C. 
La quantité de vapeur d’eau présente dans le mélange est mesurée très précisément en sortie et 
en entrée de four par un hygromètre à miroir de modèle S4000TRS de chez Michell 
Instruments®. La précision est de 0,1°C et la limite de détection de -100°C. 
Cette installation a été montée et optimisée durant cette thèse. Elle a été principalement utilisée 
pour les essais d’oxydation en deux étapes : la première étape étant sous He-H2O/H2 et la 
seconde sous He-13C18O/H2 très sec (voir tableau des essais II.ox). 
4. Essais de corrosion 
 
4.1. Essais « types » 
 
Les essais sont réalisés à pression atmosphérique. Avant le démarrage de l’essai, les fours sont 
balayés par de l’hélium pur pendant plusieurs jours jusqu’à ce que la teneur en O2 dans le gaz 
soit inférieure à 0,1µbar et que la teneur en vapeur d’eau soit inférieure à 10 ppm. 
L’essai « type » d’oxydation des alliages est présenté sur la figure II.5. Les essais sont présentés 
dans le tableau II.ox. 
 




900°C, durée x 
1°C/min 
Hélium impur 
Refroidissement Hélium 5.5 
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Les échantillons sont montés en température à 900°C sous He impur à 1°C/min puis maintenus 
pendant une durée variable dépendant de l’essai. Pour la majorité des essais, cette durée est de 
 25 h. Puis, ils sont refroidis sous He impur à la vitesse naturelle de descente en température du 
four (environ 7,5°C/min). 
 
L’essai « type » de destruction de la couche d’oxyde à la surface des alliages est présenté sur la 
figure II.6. Les essais sont présentés dans le tableau II.des. 
 
 
Figure II.6 : Essai « type » de destruction de couche d’oxyde à la surface des alliages. 
 
Après le maintien à 900°C, les échantillons sont portés à 980°C ou 1000°C à une vitesse de 
0,5°C/min puis ils sont maintenus pendant un temps variable (majoritairement 20 h). Ils sont 
enfin refroidis selon le même protocole que durant les essais d’oxydation. 
Les échantillons utilisés dans les différents essais de corrosion sont des coupons rectangulaires 
de 25 mm de long, 15 mm de large et 1,8 mm d’épaisseur. Ils sont polis progressivement par SiC 
ou Al2O3 jusqu’à l’état de surface « miroir » qui est obtenu au moyen de suspensions de diamant 
à 1 µm. Ensuite, ils sont nettoyés, dégraissés en mélange acétone-alcool dans un bain à ultrasons, 
séchés puis finalement pesés. 
Dans ces essais, deux  échantillons d’alliage Haynes 230® ou « modèle » sont suspendus sur une 




900°C, durée variable 
1°C/min 
Hélium impur 
Refroidissement Hélium 5.5 
980-1000°C, durée variable 
0,5°C/min 
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Figure II.5 : Echantillons suspendu sur une nacelle en quartz. 
 
Positionner deux échantillons dans le réacteur permet à la fois de tester la reproductibilité des 
résultats et d’augmenter la surface réactionnelle avec les espèces gazeuses ce qui rend plus 
facilement mesurable le phénomène par CPG. 
Par ailleurs, les placer selon cette configuration, l’un à côté de l’autre, permet d’éviter tout effet 
d’« écrantage » vis-à-vis du mélange gazeux (le flux de gaz arrivant de la gauche en bas vers la 
droite en haut sur la figure II.5).  
Le débit gazeux d’hélium impur utilisé dans les essais est de 10L/h (sauf cas contraire) ce qui 
implique que le flux gazeux dans le réacteur est en régime laminaire (voir Annexe C pour détail 
du calcul). 
Enfin, comme pour tout essai de corrosion, il convient de s’assurer que la vitesse de réaction des 
espèces gazeuses n’est pas limitée par leur appauvrissement dans le mélange. Cette précaution 
est d’autant plus importante ici que l’atmosphère VHTR contient de très faibles teneurs en 
impuretés (du ppm à la dizaine de ppm) et que donc les espèces gazeuses peuvent se retrouver en 
défaut. Le calcul, présenté en Annexe C, montre que la quantité d’espèces totale ayant circulé 
durant la durée totale des essais est plus importante que la quantité des espèces ayant réagi. Ce 
calcul reste global et ne suffit pas à montrer que le transport des espèces gazeuses vers la surface 
n’est pas limitant à tout instant : il ne prend en compte ni la variation de vitesse de réaction au 
cours de l’essai ni le fait que dans un régime laminaire la diffusion vers l’interface peut être trop 
lente pour que la teneur en réactif à l’interface métal/gaz soit identique à celle du gaz loin des 
interfaces. Néanmoins, il garantit que, même s’il existe un temps transitoire en début d’essai où 
le flux peut être limitant dans le processus réactionnel, à plus long terme, il ne contrôle plus la 
vitesse de formation de la couche d’oxyde.  
 
4.2. Tableaux des essais réalisés pour les chapitre III et IV 
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Tableau II,ox : Essais réalisés lors de l’étude du comportement à 850-900°C du Haynes 230® et des alliages « modèles » sous He impur (exposés dans le chapitre III). 
                                                 
16 Boucle expérimentale CORINTH 




Atmosphère (µbar) Atmosphère (µbar) 

















Matériaux Débit (l/h) 
He-ox-25a 49±1 21±0,4 195±4 4 900 25 Sous mélange (1°C/min) / / / / / / Sous He pur Haynes 230
® 10 
He-ox-25b 49±1 21±0,4 195±4 1,6 900 25 Sous mélange (1°C/min) / / / / / / Sous He pur Haynes 230
® 10 
He-ox-25c 49±1 21±0,4 195±4 1,8 900 25 Sous mélange (1°C/min) / / / / / / Sous He pur Haynes 230
® 10 
He-ox-6 22±0,4 18,9±0,4 196±4 1,5 900 6 Sous hélium pur (7,5°C/min) / / / / / / Sous He pur Haynes 230
® 15 
He-ox-25d 49±1 20,5±0,4 196±4 1,5 900 25 Sous mélange (1°C/min) / / / / / / Sous He pur 
Ni-22Cr-14W-
0,1C 10 




(13C18O) 55±1,1 / 200±4 1 900 25 
Sous mélange 




He-ox-25g 22±0,4 18,9±0,4 196±4 1 900 25 Sous mélange (1°C/min) / / / / / / Sous He pur Haynes 230
® 10 
He-oxseq-850-
48-1 / / 2000±40 
80-
100 850 48 
Sous hélium 









/ / 2000±40 80-100 850 48 
Sous hélium 


















/ / 10130 43000 900 25 Sous hélium pur (7,5°C/min) / / / / / / Sous He pur Haynes 230
® 15 
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Tableau II.des : Essais réalisés lors de l’étude de la destruction de la couche d’oxyde sur Haynes 230® et les alliages « modèles » sous He impur (exposés dans le chapitre IV). 




Atmosphère( µbar) Atmosphère (µbar) 






















49±1 21±0,4 195±4 1,6 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 
49±1 21±0,4 195±4 1,6 980 20 
Sous mélange 
(0,5°C/min) 
Haynes 230® 10 
He-ox-25-des-
20b 
22±0,4 / 196±4 1 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 
22±0,4 / 196±4 1 1000 20 
Sous mélange 
(0,5°C/min) 
Haynes 230® 10 
He-ox-25-des-6 22±0,4 19,2±0,4 200±4 0,4 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 
22±0,4 19,2±0,4 200±4 0,4 980 6 
Sous mélange 
(0,5°C/min) 
Haynes 230® 10 
He-ox-25-des-
20c 
22,4±0,4 19,2±0,4 198±4 0,8 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 
22,4±0,4 21,1±0,4 198±4 0,8 980 20 
Sous mélange 
(0,5°C/min) 
Haynes 230® 10 
He-ox-25-des-
184 
54,4±1 / 189±4 0,6 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 
54,4±1 / 189±4 0,6 980 170 
Sous mélange 
(0,5°C/min) 
Haynes 230® 10 
He-ox-25-des-
20e 
6,1±0,1 20±0,4 205±4 5 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 
6,1±0,1 20±0,4 205±4 5 980 20 
Sous mélange 
(0,5°C/min) 
Haynes 230® 10 
He-ox-25g 21±0,4 18±0,4 196±4 0,5 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 





(a et b) 
21±0,4 18±0,4 196±4 5 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 




0.1C (a) et Ni-
22Cr-14W (b) 
10 




Sous He pur 
(12°C/min) 
/ / / / / / / Haynes 230® 10 
He-ox-29-des-
Hepur-20 






/ / / / 980 20 Sous He pur Haynes 230® 10 
Ar- H2/H2O-ox-
25-des-20 
Ar – 1%H2/33500µbarH2O 900 25 
Sous mélange 
(1°C/min) 
6,1±0,1 20±0,4 205±4 2,5 980 20 Sous He pur Haynes 230® 10 
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5. Techniques d’analyse 
 
5.1. Diffraction des Rayons X (DRX) 
 
Les analyses DRX ont été réalisées au CEA/DEN/DANS/DPC/SCP/LRSI avec la collaboration de 
A. Chénière sur un modèle X’Pert MPD de chez Panalytical avec un rayonnement K-α du 
Cobalt. Il est possible d’effectuer des analyses en mode θ/2θ et en mode rasant. 
 
5.2. Microscopie Electronique à Balayage (MEB) 
 
Les images MEB des échantillons ont été effectuées sur un LEO 1525 muni d’un canon à 
émission de champ au CEA/DEN/DANS/DMN/SRMP avec la collaboration de P. Bonaillie.  
 
5.3. Microscopie Electronique à Transmission (MET) 
 
Les analyses MET ont été réalisées à l’Université Paul Sabatier de Toulouse sur un JEOL 2010 
muni d’un détecteur EDS avec la collaboration de M. C. Lafont. 
  
5.4. Spectrométrie d’émission d’ions secondaires (SIMS) 
 
Les analyses SIMS ont été effectuées sur un modèle Cameca Riber MIQ256 à l’Institut Carnot 
de Bourgogne avec la collaboration de O. Heintz et S. Chevalier. Un faisceau d’ions primaires 
Ar+ d’intensité 10 nA sont accélérés sous une tension de 10 kV et bombarde une surface 
d’échantillon de 95*132 µm2 sous un angle d’incidence 45°. Le spectre obtenu représente 
l’évolution du nombre de coups associé à chaque masse analysée en fonction de la durée 
d’exposition au faisceau, proportionnelle à la profondeur abrasée. 
 
5.5. Spectrométrie à Décharge Luminescente (SDL) 
 
Les analyses ont été effectuées au CEA/DEN/DANS/DPC/SCP/LRSI sur un modèle de Jobin-
Yvon® JY50S-GDS avec la collaboration de M. Tabarant. Mal connue et, il me semble, trop peu 
utilisée par notre famille scientifique, nous allons rappeler brièvement son fonctionnement. 
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La SDL permet l’analyse de pratiquement tous les éléments de la classification périodique, y 
compris l’oxygène et l’hydrogène, provenant de matériaux conducteurs ou isolants. Cette 
méthode s’avère très performante lorsqu’elle est appliquée à l’analyse de matériaux métalliques, 
que ce soit pour des analyses quantitatives à cœur ou pour la détermination de profils de 
concentration des éléments présents à la surface des matériaux, qu’ils soient majoritaires ou sous 
forme de traces (ppm). En effet, il est aujourd’hui possible en prenant toutes les précautions 
nécessaires quant à la démarche à suivre de quantifier les profils de concentration, aussi bien sur 
l’échelle des profondeurs (phénomènes de pulvérisation), que sur l’échelle des concentrations 
(phénomènes liés à l’émission lumineuse dans le plasma).  
Cette méthode permet d’éroder la surface de l’échantillon de façon uniforme et plane selon le 
phénomène de pulvérisation cathodique. Le principe de pulvérisation cathodique consiste en 
l’application d’une différence de potentiel entre l’anode de la lampe et la surface de l’échantillon 
(cathode) sous une pression d’argon contrôlée. Les ions positifs générés par le plasma ainsi 
formé bombardent l’échantillon, lui arrachent des atomes qui se trouvent alors excités dans ce 
même plasma, puis émettent de la lumière lorsqu’ils reviennent à leur état initial. Cette lumière 
est caractéristique de la nature de l’élément, elle est en relation linéaire avec la concentration de 
ce dernier [TEC93] (aller sur le site www.glow-discharge.com pour plus d’informations).  
Cette technique a été très largement utilisée au cours de cette thèse car elle permet notamment 
d’obtenir des profils de carbone quantifiés à la surface des échantillons avec une très bonne 
sensibilité (environ 30 ppm) et sur une profondeur allant de quelques nanomètres à 150 µm 
(voire plus).  
L’anode utilisée fait 6 mm de diamètre (ce qui peut être une contrainte pour les échantillons car 
il faut une surface importante). Avant chaque analyse, un étalonnage de l’appareil est effectué 
grâce à 5-6 alliages « étalons » de composition proche de nos alliages. L’étalonnage final est 
effectué sur un échantillon de Haynes 230® n’ayant pas subi d’essai et dont on connaît 
parfaitement la composition (par analyse  ICP-AES et LECO®). Ce travail permet d’obtenir une 
relation entre l’intensité lumineuse d’un élément et sa concentration dans l’alliage. La tension V 
et l’intensité I sont optimisées afin d’avoir un cratère le plus plan possible et d’éviter une forme 
« bananée » : les paramètres retenues sont V = 700 V et I = 40 mA. Un exemple de cratère 
obtenu est donné sur la figure II.6. La vitesse d’érosion dans le Haynes 230® est d’environ  
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Figure II.6 : Cratère obtenu sur un échantillon de Haynes 230® après 3 min de pulvérisation avec I = 40 mA 
et V = 0.7 kV 
 
5.6. Spectrométrie de Masse à Décharge Luminescente (GDMS) 
 
Les analyses GDMS ont été réalisées CEA/DEN/DANS/DPC/SCP/LRSI sur un appareil VG9000 
de chez VG Instrument avec la collaboration de M. Tabarant. 
Le principe de la technique est proche de la SDL : on effectue une pulvérisation cathodique de 
l’échantillon et on crée un plasma. L’analyseur n’est plus un spectromètre optique mais un 
spectromètre de masse. Les avantages par rapport à la SDL sont : 
 
• Une meilleure sensibilité (ppb) 
• Un balayage en masse sur tous les ions et cluster émis 
• Et surtout, une information isotopique 
 
C’est pour cette dernière caractéristique que la technique a été utilisée dans le travail de thèse, 




Les analyses photoélectrochimiques des couches d’oxydes formées à la surface des échantillons 
ont été effectuées au laboratoire de Science et Ingénierie des Matériaux et Procédés (SIMAP) de 
Grenoble avec la collaboration de Y. Wouters. Cette technique permet de connaître le mode de 
semi-conduction de la couche d’oxyde. 
Un rappel du fonctionnement de la technique est donné dans l’Annexe E. 
 
6 mm 
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5.8. Méthode d’effusion dans des cellules de Knudsen couplée à un 
Spectromètre de Masse à Haute Température (SMHT) 
 
Les analyses par SMHT permettent de mesurer l’activité des éléments dans les alliages. 
L’élément étudié dans cette thèse est le chrome. Elles ont été effectuées au 
CEA/DEN/DANS/DPC/SCP/LM2T avec la collaboration de S. Gossé, T. Alpettaz, C. Guéneau et 
S. Chatain sur un appareil muni de quatre cellules de Knudsen en parallèle et d’un spectromètre 
de masse quadripolaire Nermag R10-10®. 
Le fonctionnement de la technique et les résultats sont décrits en Annexe F.
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Etude du comportement en corrosion du 
Haynes 230® à 850°C - 900°C sous hélium 
impur 
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Ce chapitre présente l’étude du comportement en corrosion du Haynes 230® sous hélium impur à 
température intermédiaire, c'est-à-dire jusqu’à 900°C. Les différents essais avec leurs conditions 
expérimentales sont décrits dans le tableau II.ox du chapitre II. 
 
L’objectif de cette étude est de : 
 
• Caractériser la couche d’oxyde formée sur le Haynes 230® à 900°C sous hélium impur. 
• Elucider le rôle des espèces oxydantes CO et H2O(g) dans le processus d’oxydation. 
• Préciser l’effet des éléments d’alliage sur la nature et la morphologie de la couche. 
 
Ces éléments doivent nous permettre de proposer en fin de chapitre un modèle de formation de la 
couche d’oxyde sur le Haynes 230® dans une atmosphère « typique» du VHTR. 
Nous aborderons en premier lieu le comportement de l’alliage à 900°C sous He impur. En 
couplant plusieurs techniques de caractérisation de surface, nous établirons la nature et la 
structure de la couche d’oxyde. Puis, pour préciser le rôle éventuel de chacune des espèces 
oxydantes H2O et CO sur la morphologie et la nature des oxydes de surface, nous présenterons 
des essais sous hélium impur avec différentes teneurs en vapeur d’eau et des traitements 
complémentaires de l’alliage sous un mélange Ar-H2-H2O à 900°C. Nous examinerons, ensuite, 
l’influence des éléments d’alliage notamment les mineurs comme l’aluminium, le silicium et le 
manganèse, à l’aide d’expériences sur l’alliage « modèle » Ni-22Cr-14W-0,1C et d’exposition 
du Haynes 230® sous de l’hélium impur avec 13C18O(g). Enfin, nous détaillerons des essais 
d’oxydation effectués en deux étapes à 850°C sur le Haynes 230® et les alliages « modèles » : 
sous He-H2O/H2 premièrement puis sous He-13C18O(g)/H2. Ces essais permettront d’apporter des 
éléments de réponse sur le mode de transport des espèces oxydantes, plus particulièrement CO, 
et sur les défauts présents dans la couche d’oxyde surfacique. 
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2. Essais et résultats expérimentaux 
 
 
2.1. Essai d’oxydation He-ox-25a17 du Haynes 230® sous He impur à 900°C  
 
           
Figure III.1 : Programme de température de l’essai He-ox-25a17. 
 
Deux échantillons de Haynes 230® subissent l’essai He-ox-25a (voir tableau II.ox chapitre II) 
dont le programme thermique est rappelé figure III.1. Après que le four a refroidi sous hélium 
pur à une vitesse de 7,5°C/min, les deux échantillons sont retirés du réacteur puis caractérisés. 
 
2.1.1. Analyse en ligne par Chromatographie en Phase Gazeuse  
 
Durant la montée en température sous le mélange, on constate, par analyse chromatographique 
en phase gazeuse, une consommation de CO commençant aux alentours de 750°C et augmentant 
jusqu’à 900°C.  
                                                 
17 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 49, CH4 : 21, H2 : 195, H2O : 4 
t(s) 
T (°C) 
900°C, 25 h 
1°C/min 
Hélium impur 
Refroidissement Hélium 5.5 
































Temps (s)  
Figure III.2 : Analyse par Chromatographie en Phase Gazeuse du CO à la sortie du four et programme 
thermique en fonction du temps durant l’essai He-ox-25a. 
 
La vitesse de consommation atteint alors son maximum puis décroît progressivement vers zéro 
durant le maintien en température à 900°C pendant 25 h (voir figure III.2). La teneur en CH4 en 
sortie de four, montrée figure III.3, ne varie pas au cours de la montée en température puis 
commence à diminuer très légèrement aux alentours de 900°C. Cette consommation de méthane 













































Figure III.3 : Analyse par Chromatographie en Phase Gazeuse de H2 et CH4 à la sortie du four et programme 
thermique en fonction du temps durant l’essai He-ox-25a. 
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Malgré les perturbations rencontrées sur le signal de H2 lors de l’analyse, il semble que la 
consommation de CH4 et la production de H2 se produisent simultanément. De plus, le 
dégagement de H2 (approximativement 2 µbar) correspond à sensiblement deux fois la 
consommation de CH4 (environ 1 µbar). Ces deux évolutions de CH4 et H2 peuvent être 
attribuées au craquage du méthane à la surface des échantillons par la réaction :  
 
24 2HCCH +→  (III.1) 
 
2.1.2. Analyses ex-situ des échantillons : observations et pesée 
 
Les échantillons présentent une couche superficielle de corrosion vert-gris et ont une prise de 
masse moyenne de +0,120 mg/cm2 ± 0,001 mg/cm2. Aucune trace d’écaillage de la couche n’a 
été observée dans le four ou sur la surface de l’échantillon. 
 
2.1.3. Analyses microscopiques de la surface  
 
Une photo par MEB d’une coupe transversale de l’échantillon, présentée sur la figure III.4, met 
en évidence la formation d’une couche de corrosion uniforme avec des pénétrations 
intergranulaires et la formation de carbures aux joints de grains dans tout le volume de l’alliage. 
Les pénétrations dans les joints de grains peuvent atteindre une profondeur d’environ 10 µm et 
se révèlent être par analyse EDS de l’oxyde d’aluminium. 
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Figure III.4 : Image par MEB en contraste d’électrons rétrodiffusés d’une coupe transverse de Haynes 230® 
après l’essai He-ox-25a. Un dépôt d’or et de nickel a été effectué au dessus de la couche pour obtenir un 
meilleur contraste de la couche et garantir l’observation de l’intégralité de la couche. 
 
Un profil de la couche par microsonde de Castaing (figure III.5) révèle plus en détail la 
constitution de la couche d’oxyde. Celle-ci comprend majoritairement du chrome avec un 
enrichissement en manganèse en surface et un enrichissement en aluminium et silicium proche 



























profondeur (µm)  
Figure III.5 : Profil d’une section transverse de la surface du Haynes 230® après l’essai He-ox-25a par 
microsonde de Castaing.  
Vers le cœur de l’alliage 
Précipitation de carbures de type M23C6 riches en Cr aux joints de grains (analyse MET) 
Oxydation intergranulaire d’aluminium (analyse EDS) 
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La figure III.5 représente une coupe transverse de la surface de l’échantillon prise en contraste 




Figure III.6 : Image MEB-FEG d’une coupe transverse de la surface du Haynes 230® en contraste d’électrons 
rétrodiffusés obtenu après l’essai He-ox-25a.  
 
A partir de cette image, on peut constater que la couche d’oxyde a une épaisseur d’un peu moins 
de 1 µm. Un carbure M6C, tranché lors de la découpe de l’échantillon, est présent au niveau de la 
couche d’oxyde et permet, ainsi, d’identifier la surface originelle. La présence d’aluminium 
marque aussi la surface initiale. En effet, il a été mis en évidence que de l’oxyde d’aluminium se 
forme dans les temps initiaux à la surface de l’alliage. L’analyse XPS de la surface 
d’échantillons de Haynes 230® portés à 950°C (1°C/min) sous hélium pur avec des teneurs 
résiduelles en oxygène et en vapeur d’eau (quelques ppm) a identifié une couche d’oxyde 
d’épaisseur supérieure à 10 nm fortement enrichie en aluminium et silicium oxydés (Al3+ et 
Si4+). Les résultats de l’examen par XPS sont présentés dans le tableau III.1 et la figure III.7. 
L’étude détaillée est présentée en Annexe D.  
La figure III.6 montre que la couche d’oxyde comprend une partie externe compacte et régulière 
au dessus de la surface originelle, et une partie interne très perturbée avec des nodules.  
 
Oxyde riche en Cr et Mn 
Nickelage 
Al2O3 intergranulaire 
Dépôt  d’or 
Carbure originel de type M6C riche en W et en Cr 
Oxyde riche en Al 
Surface originelle de l’alliage 
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Tableau III.1 : Teneurs (en % atomique) des éléments présents en extrême surface du Haynes 230® après 
montée sous He pur avec oxygène et vapeur d’eau résiduelle (quelques ppm) à 950°C. 
 
Figure III.7 : Comparaison des spectres généraux par XPS de l’alliage Haynes 230® à l’état initial et après 
montée à 950°C sous He pur avec oxygène et vapeur d’eau résiduelle (quelques ppm). 
 
 
                  
 Figure III.8 : Image MEB-FEG de la surface après l’essai He-ox-25a en contraste 
d’électrons secondaires. Les joints de grains de 
l’alliage sont apparents en noir. 
Figure III.9 : Image zoomée MEB-FEG de la 
surface après l’essai He-ox-25a en contraste 
d’électrons secondaires : point triple de joints 
de grains de l’alliage sous-jacent. 
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Les figures III.8 et III.9 montrent la surface de l’échantillon à deux grandissements différents en 
contraste d’électrons secondaires pour privilégier la topographie.  
L’oxyde formé en surface présente un aspect de « pelouse » avec de fins whiskers.  
 
2.1.4. Analyse par Diffraction des Rayons X 
 
Une analyse de la surface de l’échantillon a été effectuée par Diffraction des Rayons X à 
incidence rasante avec un angle d’incidence de 1°. Le diffractogramme montré figure III.10 
dévoile la présence de deux phases majoritaires Mn1,5Cr1,5O4 et Cr2O3 (référence JCPDS 01-071-
0982 et 00-006-0504 respectivement). 
             
Figure III.10 : Diffractogramme de la surface du Haynes 230® en incidence rasante (1°) après                     
l’essai He-ox-25a. 
 
Un pic de la matrice est visible vers 51° ce qui confirme que la totalité de la couche a été 
caractérisée. En couplant ces données avec l’analyse WDS de la figure III.5 qui indique un 
enrichissement en Mn vers l’extérieur de l’oxyde, on peut suggérer que la phase spinelle est 
plutôt dans la partie supérieure de l’oxyde et la chromine dans la partie inférieure, proche de 
l’interface métal-oxyde. 
 
2.1.5. Analyse par Spectrométrie à Décharge Luminescente (SDL) 
 
La figure III.11 représente le profil obtenu par SDL des éléments présents à la surface d’un 
échantillon de Haynes 230® après l’essai He-ox-25a. Afin de tenir compte de l’éventuelle 
irrégularité d’érosion et de la non planéité des phases érodées, les interfaces entre les différentes 
phases de l’alliage sont déterminées par les points d’inflexion du profil de chaque élément.  
Position [°2Theta]
























































Figure III.11 : Profil de concentration en surface du Haynes 230® par SDL après l’essai He-ox-25a. 
La quantification n’est pas faite sur l’oxygène. 
 
L’allure du profil révèle une surface oxydée, riche en chrome, avec un enrichissement en 
manganèse à l’extérieur puis un enrichissement en Si et Al dans sa partie interne. L’interface 
métal/oxyde correspond au point d’inflexion du profil de l’oxygène. Il se superpose exactement 
au point d’inflexion du profil du tungstène (ligne en pointillées rose). Le point d’inflexion du 
profil de Cr est aligné avec celui du Ni (ligne bleue pointillée). Le décalage des points 
d’inflexion du Ni, mais également du Fe et du Mo vers la gauche de celui de l’oxygène marque 
certainement la légère diffusion des cations dans la couche d’oxyde. La surface initiale de 
l’alliage peut être bornée par les deux points d’inflexion du Ni et du W, l’un diffusant légèrement 
dans l’oxyde et l’autre ne participant pas à la couche. Comme on peut le constater, le maximum 
du pic d’aluminium se retrouve entre ces deux lignes ce qui confirme la présence d’oxyde 
d’aluminium aux alentours de la surface initiale. La même observation est faite sur le silicium. 
Sous la couche d’oxyde, la matrice ne semble que très légèrement appauvrie en Cr, avec une 
teneur de 21,5% contre 22% environ à coeur. Cette valeur n’est vraisemblablement pas 
représentative de la teneur locale car l’interface métal/oxyde est très perturbée comme le montre 
la figure III.6. En effet, la valeur de 21,5% doit plutôt résulter d’une moyenne sur tout le cratère 
entre des zones de la matrice appauvries en Cr et l’oxyde enrichi en chrome. 
 
Interface M/O 






























Figure III.12 : Profil zoomé de la surface du Haynes 230® par SDL après l’essai He-ox-25a. 
 
Sur la figure III.12, on peut constater que l’aluminium et le manganèse, quant à eux, présentent 
en subsurface un fort appauvrissement. Ce phénomène n’est pas observé pour le silicium qui 
présente un profil plat. 
L’intérêt de la technique SDL réside surtout dans la possibilité de suivre la teneur en carbone en 
surface et subsurface de l’alliage. La figure III.13 montre un léger profil dans la couche d’oxyde 
et un enrichissement en carbone de la matrice sous jacente à l’oxyde. Cet enrichissement en 
carbone dans la couche d’oxyde est néanmoins à considérer avec prudence car l’interface 




























Figure III.13 : Profil de la surface du Haynes 230® par SDL après l’essai He-ox-25a : en rose le carbone. 
Points d’inflexion de Ni et Cr 
Interface M/O 
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En considérant une vitesse d’érosion d’environ 7 µm/min (cf chapitre II - SDL), on peut estimer 
que l’alliage est enrichi en carbone sur une profondeur supérieure à 25 µm. Quelques carbures de 
type M23C6 riches en Cr sont visibles au MEB-FEG en subsurface, principalement aux joints de 
grains de l’alliage. Il est néanmoins difficile de savoir si leur formation est la conséquence 
directe de l’enrichissement en carbone puisque leur présence est également due au vieillissement 
thermique de l’alliage à 900°C (Annexe A). Il nous est apparu intéressant d’estimer, grâce au 
profil SDL, l’excès de carbone dissous dans l’alliage et de le comparer à la consommation de CO 
calculée grâce à l’analyse CPG. Cela nous permettrait de valider que le carbone présent sous la 
couche provient réellement de la réaction des éléments d’alliage avec les espèces carbonées de la 
phase gazeuse. Sur la figure III.13, il n’est pas possible d’évaluer la quantité de C transférée 
pendant l’essai car le carbone a diffusé plus loin que la profondeur de matière érodée par la SDL. 
Nous avons donc réalisé un nouvel essai nommé He-ox-618 (voir conditions dans le tableau II.ox 
exposé dans le chapitre II) d’une durée plus courte pour limiter la distance de pénétration du 
carbone. Les figures III.15 et III.14 montrent respectivement l’analyse de CO par CPG et le 























Figure III.14 : Profil de la surface du Haynes 230® par SDL après l’essai He-ox-618 : en rose le carbone. 
 
 
                                                 
18 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 22, CH4 : 18,9, H2 : 196, H2O : 1,5 et 6 h à 900°C 
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Figure III.15 : Analyse par Chromatographie en Phase Gazeuse de CO à la sortie du four en fonction du 





Evaluation de l’excès  de carbone dans le Haynes 230® sous la couche d’oxyde d’après le profil SDL : 






SIN ρ××=  avec ISDL = intégrale du pic de carbone d’après le profil SDL (%,cm) 
S = surface de l’échantillon (cm2)  
ρ =  masse volumique du Haynes 230® (g/cm3) 
En prenant S = 7,2cm2, ρ =  8,84 g/cm3 et ISDL = 8,396 10-5 %.cm et MC = 12 g/mol, on trouve : 
 
NCSDL = 4,45 10-6 mol 
 










DIN  avec IGPC = intégrale de la consommation de CO d’après le profil GPC (ppm.s)  
D = débit d’hélium (l/h) 
Vm =  volume molaire d’une mol de gaz à 25°C (l/mol) 
En prenant Vm = 24 l/mol , D = 15 l/h et IGPC = 48597 ppm.s, on trouve : 
 
NCOGPC = 4,2 10-6 mol 
 
Donc NCSDL = NCOGPC à ± 6% 
PCO initial 
Injection du mélange 
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Le calcul de la quantité de CO qui a réagi est en bon accord avec la quantité de carbone 
transférée sous la couche d’oxyde dans l’alliage. Ainsi le carbone provenant de la réaction de CO 
avec les éléments d’alliage se retrouve transféré par la suite dans la matrice. Une petite quantité 
du carbone retrouvé également sous la couche d’oxyde provient certainement du craquage du 
méthane mais celle-ci est faible par rapport au carbone transféré par CO. 
 
2.1.6. Analyse par Microscopie Electronique en Transmission 
 
L’analyse d’une lame mince de la surface de l’échantillon par MET permet de caractériser plus 
finement la couche d’oxyde et confirme les observations faites précédemment par les autres 
techniques d’analyse. Sur la figure III.16, on observe, en effet, deux parties bien distinctes de 
l’oxyde, l’une plus probablement en croissance externe au dessus de la surface originelle 




Figure III.16 : Image MET de la couche d’oxyde formée sur le  Haynes 230® après l’essai He-ox-25a. 
 
La partie interne s’étend sur une profondeur moyenne de 300 nm et la partie externe a une 
épaisseur moyenne de 550 nm. Les cristallites d’oxyde dans la couche externe mesurent entre 20 
et 100 nm. 
Surface  originelle 
Nodules internes
Oxyde externe 
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Figure III.17 : Image MET de la couche d’oxyde formée sur le  Haynes 230® après l’essai He-ox-25a.  
















1 37/63 4,2/3,8 / 1,5/2,9 / 57/30 
2 43/68 4,1/3,4 / 2,1/3,8 / 51/25 
3 31/57 4,8/4,6 / 1,6/3,4 / 62/35 
4 40/63 10,3/8,5 0,6/0,5 2,0/3,6  47/23 
5 27/ 50 7,6/7,1 8,1/8 1,7 /3,6 / 55 /31 
6 18,2/37 17,3/18,3 3,7/4 1,6/3,6 / 59/37 
7 34/60 / / 3,0/6,0 / 63/34 
8 28/44 / / 4,0/8,0 10,0/17,0 57/28 











10 19/15 4/14 75/68 1,2/1,8 
11 20/16 5/14 73/68 0,7/1,0 
12 22/18 4/12 72/68 1,0/1,6 
Tableau III.2 : Analyse EDS des points de la figure III.17. 
 
L’oxyde le plus externe (points 8 et 9) est constitué de cristaux riches en manganèse et chrome 
avec un peu de nickel. Au niveau de l’interface oxyde interne/oxyde externe (points 4, 5 et 6) 
apparaissent des cristaux riches en chrome, en aluminium et silicium. Enfin l’oxyde interne 
(points 1, 2 et 3) contient beaucoup de chrome, d’aluminium et un peu de nickel. 
 
2.1.7. Epaisseur de la couche d’oxyde  
 
Grâce aux différentes techniques d’analyse utilisées à la fois in-situ comme la CPG et ex-situ 
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formée. On considère en première approximation que l’essentiel de la couche d’oxyde est fait de 
Cr2O3 de densité 5,2 g/cm3 (l’approximation est faible puisque la phase spinelle MnCr2O4 a une 
densité proche de celle de la chromine : 4,9 g/cm3). La prise de masse des échantillons est due à 
un apport d’oxygène et de carbone par les espèces gazeuses comme l’a montré l’analyse SDL. 





Le tableau III.3 présente les résultats des calculs. 
 
Par analyse CPG : 
Epaisseur  de la couche 
d’oxyde faite par CO (nm) 
Par analyse MEB :  
Epaisseur  moyenne de la 
couche d’oxyde (nm) 
Par analyse 
gravimétrique :  
Epaisseur de la couche 
d’oxyde (nm) 
% de la couche 
faite par CO 
110 600 585 ~ 20 % 
Tableau III.3 : Epaisseur estimée par CPG, observation MEB et pesée de la couche d’oxyde formée sur le 
Haynes 230® après l’essai He-ox-25a. 
 























avec VCr2O3 = volume molaire de Cr2O3 = 29,1cm3 
 












ρ avec mf = masse finale de l’échantillon (g) 
      mi = masse  initiale de l’échantillon (g) 
 
      mcarbone = masse due à l’apport de carbone par CO  
       
      ρCr2O3 = masse volumique de Cr2O3 (g/cm3) = 5,2 g/cm3 
 
      MO = masse molaire de l’oxygène (g/mol) = 16 g/mol 
 
      MCr2O3 = Masse molaire de Cr2O3 (g/mol) = 152 g/mol 
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La dernière colonne du tableau montre que CO ne peut être la seule espèce responsable de 
l’oxydation de l’alliage. Ainsi H2O, l’autre espèce oxydante présente dans le milieu participe 
majoritairement à la formation de la couche d’oxyde. 
 
2.2. Influence de la teneur en vapeur d’eau dans l’hélium impur sur la réactivité 
de CO 
 
Nous avons effectué l’essai He-ox-25b19 avec P(H2O) = 1,6 µbar et l’essai He-ox-25c20 avec  
une P(H2O) environ identique égale à 1,8 µbar. La figure III.18 montre le suivi par analyse CPG 















































Figure III.18 : Analyse CPG de CO durant les essais He-ox-25a (PH2O=4  µbar), He-ox-25b (PH2O=1,6 µbar), 
He-ox-25c (PH2O=1,8 µbar) et programme thermique en fonction du temps.  
                                                 
19 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 49, CH4 : 21, H2 : 195, H2O : 1,6 
20 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 49, CH4 : 21, H2 : 195, H2O : 1,8 
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On constate que lorsque la teneur en H2O est plus faible, la consommation en CO est supérieure. 
La comparaison des résultats des essais He-ox-25a et He-ox25c présentés sur la figure III.18 
montre la très bonne reproductibilité du phénomène.  
Le tableau III.4 présente une comparaison des épaisseurs d’oxyde estimées par gravimétrie, 
analyse CPG et observation MEB. 
 
Essai 




Par analyse CPG : 
Epaisseur  de la 
couche d’oxyde 









Epaisseur de la 
couche d’oxyde (nm) 
% de la 
couche faite 
par CO 
He-ox-25a 4 µbar 110 600 585 ~ 20 % 
He-ox-25b 1,6 µbar 190 450 355 ~ 55 % 
Tableau III.4 : Comparaison de la fraction de l’épaisseur de couche faite par CO dans les essais He-ox-25a et 
He-ox-25b. 
 
Quand la teneur en vapeur d’eau augmente dans l’hélium, l’épaisseur totale de la couche formée 
augmente et la proportion de la couche d’oxyde faite par CO est plus faible ce qui signifie qu’il 
existe une compétition entre l’oxydation par CO et celle par H2O. Les figures III.19 et III.20 
présentent des photos MEB-FEG en coupe transversale des échantillons ayant subi les essais He-
ox-25b et He-ox-25a.  
 
      
 
 
Nodules internes d’oxyde 
riche en Cr et Al 
Figure III.19 : Image MEB-FEG d’une coupe 
transverse de la surface du Haynes 230 en 
contraste d’électrons rétrodiffusés après l’essai He-
ox-25b. 
Figure III.20 : Image MEB-FEG d’une coupe 
transverse de la surface du Haynes 230 en 
contraste d’électrons rétrodiffusés après l’essai He-
ox-25a. 
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Sur la figure III.20, les zones externe compacte et interne perturbée de la couche décrite au 
paragraphe 2.1.3 sont bien apparentes. Sur la figure III.19 qui correspond à une teneur en vapeur 
d’eau plus faible, la partie externe de l’oxyde est fortement réduite. La partie plus interne est, 
quant à elle, plus importante avec une interface métal-oxyde très accidentée.  
 
2.3. Influence des éléments mineurs du Haynes 230 sur la réactivité de CO  
 
La figure III.21 compare les résultats de l’analyse CPG du CO pour l’alliage « modèle » Ni-




































temps (s)  
Figure III.21 : Analyse CPG de CO durant l’essai He-ox-25d21 sur le Ni-22Cr-14W-0,1C et l’essai He-ox-25b22 
sur le Haynes 230® et programme thermique en fonction du temps. 
 
Pour l’alliage sans éléments mineurs Ni-22Cr-14W-0,1C, la consommation de CO est peu 
significative par rapport à l’essai He-ox-25b sur le Haynes 230®. Un autre essai, He-ox-25e23, a 
été réalisé pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C avec une montée rapide (7,5°C/min) à 900°C sous  
                                                 
21Composition de l’hélium (µbar) : CO : 49, CH4 : 20,5, H2 : 196, H2O : 1,5  
22 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 49, CH4 : 21, H2 : 195, H2O : 1,6 
23 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 51, CH4 : 19,7, H2 : 197, H2O : 1,5 
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Figure III.22 : Analyse CPG de CO et programme thermique en fonction du temps durant l’essai He-ox-25e23 
sur le Ni-22Cr-14W-0,1C. 
 
On remarque qu’avec la montée en température rapide sous gaz inerte, il y a une consommation 
de CO plus importante que lors de l’essai He-ox-25d. Néanmoins la consommation de CO est 
toujours plus faible que durant l’essai He-ox-25b sur le Haynes 230®.  
 
2.4. Essais d’oxydation du Haynes 230® et des alliages modèles sous He impur 
avec 13C18O 
 
2.4.1. Essai d’oxydation du Haynes 230® sous He impur avec 13C18O  
 
Deux échantillons de Haynes 230® ont subi l’essai d’oxydation He-ox-25-f24 dans l’installation 
CORINTH. La teneur en vapeur d’eau était d’environ 1 µbar. Elle a été mesurée par un 
hygromètre à miroir qui est plus précis que l’hygromètre capacitif ce qui garantie certainement 
que l’essai est beaucoup plus sec que les précédents réalisés dans CORALLINE. La particularité 
du mélange gazeux utilisé est qu’il contient du CO avec les éléments isotopiques 13C et 18O. 
L’analyse après traitement des échantillons par SIMS et GDMS permet ainsi de différencier dans 
la couche et l’alliage d’une part l’oxygène provenant de l’eau de celui issu du monoxyde de 
                                                 
24 Composition de l’hélium (µbar) : 13C18O : 55, H2 : 200, H2O : 1 
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carbone et d’autre part le carbone originel de l’alliage (ou de la pollution externe) du carbone 
transféré par CO.  
 
 
Figure III.23 : Coupe transversale au MEB FEG de la surface du Haynes 230® après l’essai He-ox-25f24. 
 
La figure III.23 présente une photo MEB-FEG d’une coupe transversale de la surface de 
l’échantillon. De nouveau, des nodules d’oxyde interne sont formés. De l’oxyde externe est 
présent principalement au dessus du carbure tronqué. Une analyse SIMS de la surface de 
l’échantillon a été effectuée. A partir de l’épaisseur de la couche d’oxyde vue au MEB et grâce à 
la profondeur du cratère trouvée par profilomètre, la vitesse d’érosion dans le Haynes 230® a été 
estimée à environ 1 nm/s dans la couche d’oxyde et à environ 2,5 nm/s dans la matrice sous-
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Figure III.24 : Profil SIMS de la surface du Haynes 230® après l’essai He-ox-25f24 en échelle logarithmique. 
 
La couche est essentiellement constituée d’oxydes de Cr, Mn et Al. Le Mn est plus présent en  
extérieur et semble associé à l’oxygène 16O. Néanmoins l’essentiel de la couche d’oxyde est 
constitué de 18O. Alors que le signal de Cr est stable à partir de 500 s de pulvérisation environ, le 
signal d’Al suit un profil de diffusion sous la couche et, fait remarquable, se trouve associé au 
signal de 18O qui pénètre profondément dans la matrice. On peut constater sur la photo MEB 
figure III.23 que l’oxyde d’aluminium formé sous la couche d’oxyde correspond à de 
l’oxydation interne inter et intragranulaire. Un profil de 13C est également visible dans la couche 
d’oxyde qui présente sensiblement la même allure que le profil de 18O. Dans l’alliage, les  deux 
profils s’éloignent progressivement. Sur la figure III.25, on observe très clairement que la 
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Sur la figure III.25, l’interface entre l’oxyde et l’alliage est difficile à déterminer étant donnée la 
présence de nodules internes comme on peut le voir sur la figure III.23. On a néanmoins pu 
situer deux interfaces au niveau des points d’inflexion du 18O et du nickel qui limitent une partie 
interne et externe de l’oxyde. A partir du profil SIMS, la couche d’oxyde interne correspond à 
environ 2/3 de son épaisseur.  
En regardant plus précisément les éléments constitutifs de la couche d’oxyde, sur la figure III.26, 
on note aussi la présence d’hydrogène. Fait remarquable, le rapport H/(16O+18O) est constant sur 
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Figure III.26 : Profil SIMS des éléments H, 16O, 18O, Cr et rapport H/(16O+18O) à la surface du Haynes 230® 
après He-ox-25f. 
 
2.4.2. Essai d’oxydation séquencée des alliages modèles et du Haynes 230® sous He-
H2O/H2 puis He-13C18O à 850°C 
 
L’essai effectué dans l’installation CORINTH est constitué de deux étapes principales. Les 
échantillons des différents alliages subissent tout d’abord une étape d’oxydation sous He-H2O/H2 
pendant 48 h à 850°C (essai He-oxseq-850-48-125) puis une étape d’exposition sous He-
13C18O/H2 pendant 48h à 850°C (essai He-oxseq-850-48-1226). Les échantillons sont analysés à 





                                                 
25 Composition de l’hélium (µbar) : H2 : 2000, H2O : 80-100 
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2.4.2.1.1ère séquence : oxydation sous He-H2O/H2 à 850°C 
 
Les prises de masse des deux échantillons de Haynes 230® en avant et arrière du flux d’hélium 
sont égales à l’incertitude de mesure près (10µg) ce qui valide qu’il n’y a pas eu de modification 
significative du comportement de corrosion le long de la section d’essai, liée à des évolutions de 
la composition du gaz.  On peut donc comparer les surfaces des échantillons quelle qu’ait été 
leur position dans le flux d’hélium. 
 
2.4.2.1.1. Alliage Ni-22Cr-14W-0,1C 
 
Les figures III.27 et III.28 présentent à différents grandissements la couche d’oxyde formée en 
surface de l’alliage Ni-22Cr-14W-0.1C. 
 





La couche d’oxyde est relativement uniforme et plane à l’interface métal-oxyde. On constate 
néanmoins que la couche est plus épaisse au-dessus des joints de grains. Des trous se sont 
également formés sous la couche d’oxyde, préférentiellement au niveau des joints de grains 
comme on peut l’observer sur les figures III.28 et III.29. Enfin, des pénétrations intergranulaires 
d’oxyde sont visibles profondément dans l’alliage (environ 30 µm).  
 
Figure III.27 : Image MEB-FEG d’une coupe 
transverse de la surface de l’alliage   
Ni-22Cr-14W-0,1C en contraste d’électrons 
rétrodiffusés après l’essai He-oxseq-850-48-1. 
Figure III.28 : Image MEB-FEG à fort 
grandissement d’une coupe transverse de la 
surface de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C en 
contraste d’éléctrons rétrodiffusés après l’essai 
He-oxseq-850-48-1.
Trous Oxydation intergranulaire 
Excroissance d’oxyde 
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Figure III.29 : Image MEB-FEG à très fort grandissement d’une coupe transverse de la surface de l’alliage 
Ni-22Cr-14W-0.1C en contraste d’éléctrons rétrodiffusés après l’essai He-oxseq-850-48-1. 
 
 
2.4.2.1.2. Alliage Ni-22Cr-14W-0.1C-0.5Mn 
 
Les figures III.30 et III.31 présentent à différents grandissements la couche d’oxyde formée en 
surface de l’alliage. 
 




L’épaisseur de l’oxyde est irrégulière. La couche mesure environ 1,5µm au-dessus des grains et 
jusqu’à 3 µm au dessus des joints de grains. L’interface métal/oxyde est néanmoins très plane. Il 
y a également une très forte pénétration d’oxyde dans les joints de grains de l’alliage pouvant 
atteindre 50µm de profondeur et s’accompagnant de nombreuses cavités. Comme la taille des 
grains est plus fine (10 à 50 µm dans le Ni-22Cr-14W-0,1C-0,5Mn contre environ 500 µm à 1 
mm dans le Ni-22Cr-14W-0,1C), les pénétrations intergranulaires sont plus nombreuses. 
Figure III.30 : Image MEB-FEG d’une coupe 
transverse de la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W-
0.1C-0.5Mn en contraste d’éléctrons rétrodiffusés 
obtenu après l’essai He-oxseq-850-48-1. 
Figure III.31 : Image MEB-FEG d’une coupe 
transverse de la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W-
0.1C-0.5Mn en contraste d’éléctrons rétrodiffusés 
obtenu après l’essai He-oxseq-850-48-1. 
Oxydation intergranulaire 
Excroissance d’oxyde 
Trou rempli d’oxyde dans un joint de grains 
Trou à l’interface M/O 
Trou rempli d’oxyde dans  
un joint de grains  
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Une analyse de l’oxyde surfacique a été faite par DRX. Le diffractogramme est présenté  
figure III.32. Il révèle la présence de Cr2O3 (b) et d’un oxyde mixte riche en Cr et Mn du type 
Mn1.5Cr1.5O4 (a).  
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Figure III.32 : Diffractogramme en θ/2θ de la couche d’oxyde formée sur l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C-0,5Mn 
après l’essai He-oxseq-850-48-1. 
 
2.4.2.1.3. Haynes 230® 
 
Les figures III.33 et III.34 présentent à différents grandissements la couche d’oxyde formée en 
surface du Haynes 230®. 
 




Figure III.33 : Image MEB-FEG d’une coupe 
transverse de la surface de l’alliage 
Haynes 230® en contraste d’éléctrons 
rétrodiffusés après l’essai   He-oxseq-850-48-1. 
Figure III.34 : Image MEB-FEG à fort 
grandissement d’une coupe transverse de la 
surface de l’alliage Haynes 230® en contraste 
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Le Haynes 230® suite à l’essai He-oxseq-850-48-1 a formé une couche d’oxyde surfacique 
relativement uniforme avec beaucoup moins de pénétrations intergranulaires que pour les deux 
autres alliages. L’épaisseur de la couche est proche de celle développée sur l’alliage  
Ni-22Cr-14W-0,1C. La présence d’un carbure tronqué indique la surface originelle. On peut voir 
que l’oxyde a cru avec une contribution externe et interne avec néanmoins une plus forte 
épaisseur d’origine cationique. 
 
2.4.2.1.4. Epaisseurs des couches d’oxyde  
 
Le tableau III.5 compare l’épaisseur de couche estimée à partir de la pesée et à partir des images 
des figures III.28, III.31, III.34. Selon la méthode explicitée au paragraphe 2.1.7, on considère en 
première approximation pour tous les alliages que la couche d’oxyde est uniquement du Cr2O3         
(ρ(Cr2O3) = 5,2 g/cm3).  
 
 
Par analyse gravimétrique :  
Epaisseur de la couche d’oxyde 
(µm) 
Par analyse MEB : 
Epaisseur  moyenne de la couche 
d’oxyde (µm) 
Ni-22Cr-14W-0,1C 1,3  0,8 
Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C 2,9  1,7 
Haynes 230 0,7 0,7 
Tableau III.5: Epaisseur estimée par pesée et par MEB de la couche d’oxyde formée sur les trois alliages 
après l’essai He-oxseq-850-48-1. 
 
La première constatation est que la couche formée sur le Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C est deux fois 
plus épaisse que sur les deux autres alliages. 
Pour le Haynes 230®, l’épaisseur estimée par la prise de masse est en bon accord avec l’épaisseur 
observée par MEB - FEG. 
Par contre, pour les alliages Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C, on surestime 
l’épaisseur de la couche d’oxyde par le calcul à partir de la prise de masse par rapport à 
l’épaisseur réelle de la couche estimée par MEB-FEG. Cela s’explique aisément à la vue des 
photos en coupe transverse (figures III.28 et III.31) qui révèle une forte oxydation intergranulaire 
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2.4.2.2.2ème séquence : exposition sous He-13C18O/H2 à 850°C  
 
L’analyse gravimétrique des échantillons ayant subi l’étape 2 révèle une très faible prise de 
masse par rapport à l’étape 1. Les résultats sont montrés dans tableau III.6.  
 
Variation de masse (mg/cm2) Ni-22Cr-14W-0,1C Ni-22Cr-14W-0,1C-0,5Mn Haynes 230 
Après étape 1 0,213 0,305 0,109 
Après étapes 1 et 2 0,220 0,309 0,117 
Δm (mg/cm2) à l’étape 2 +0,007 +0,004 +0,008 
Tableau III.6 : Analyse gravimétrique des différents alliages après l’étape 1 et l’étape 2 de l’oxydation 
séquencée He-oxseq-850-48. 
 
Seul CO est susceptible de réagir durant l’étape 2. Les très faibles prises de masse impliquent 
donc une faible réactivité de CO sur les échantillons. 
Suite à la séquence expérimentale complète, étape 1 puis étape 2, les échantillons ont été 
caractérisés par analyse SIMS.  
L’intérêt de cette analyse est de pouvoir séparer l’oxygène 16O transféré par H2O à l’étape 1 de 
l’oxygène 18O apporté par 13C18O à l’étape 2. On accède ainsi à des informations sur l’interface 
réactionnelle et l’éventuelle oxydation préférentielle d’éléments d’alliage par CO. 
Les résultats de l’analyse SIMS sont décrits par alliage. 
 
2.4.2.2.1. Alliage Ni-22Cr-14W-0,1C 
 
La figure III.35 présente le profil SIMS des éléments à la surface du Ni-22Cr-14W-0,1C.  
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Figure III.35 : Profil SIMS de la surface du Ni-22Cr-14W-0,1C après l’étape 1 et 2 de l’essai séquencé He-
oxseq-850-48-12. 
 
A chaque point d’inflexion des courbes, correspondant à différents taux de pulvérisation, est 
associé une interface entre deux phases. Sur la figure 35, on peut voir que le point d’inflexion du 
16O (ligne en pointillées noire) n’est pas aligné avec celui du Ni (trait rouge) mais se trouve plus 
profondément dans la couche. Cela nous indique qu’il y a vraisemblablement une croissance 
externe et interne de l’oxyde de chrome et que, probablement, il existe une légère diffusion des 
ions Ni2+ dans la couche d’oxyde. En considérant, d’une part, que le point d’inflexion du Ni et le 
sommet du signal WO3 sont proches de la surface originelle de l’alliage (ligne rouge) et, d’autre 
part, que la vitesse de pulvérisation est la même dans les deux parties de l’oxyde (1,15 nm/s 
d’après l’épaisseur de couche mesurée sur la photo MEB-FEG figure III.28), on peut estimer que 
la couche d’oxyde de chrome est à croissance externe pour environ 2/3 de son épaisseur. 
La valeur de l’intensité de l’oxygène à la fin de l’érosion (intensité = 35000) n’atteint pas la 
valeur obtenue sur l’échantillon à l’état initial (intensité = 20000) ce qui suggère qu’il pénètre 
loin dans l’alliage (>4,5 µm).  
Une autre remarque, déjà suggérée par la faible prise de masse, est que la réactivité de CO est 
très faible. En effet, on peut remarquer sur la figure III.36 que l’intensité de 18O (en rose) est 100 
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Figure III.36 : Profil  SIMS de 16O, 18O et Cr à la surface du Ni-22Cr-14W-0,1C après les étapes 1 et 2 de 
l’essai séquencé He-oxseq-850-48-12 ; l’échelle d’intensité de 18O est à droite. 
 
Même si les quantités sont faibles, on distingue un profil de diffusion de 18O dans la couche 
d’oxyde préalablement formée pendant l’étape 1 par H216O puis une accumulation de 18O au 
niveau de l’interface oxyde interne/alliage. Des difficultés ont été rencontrées lors de l’analyse 
SIMS du 13C. Elle n’a donc pas pu être présentée dans la figure III.36. Afin de déterminer le 
profil en 13C à la surface du Haynes 230®, une analyse a été effectuée par Glow Discharge Mass 
Spectroscopy (GDMS). Le fonctionnement de l’appareillage est expliqué dans le chapitre II. 
L’un des grands avantages de la GDMS est que l’intensité du signal d’un élément est 
indépendante de la matrice dans laquelle il se trouve. Le profil de concentration en surface par 
GDMS est présenté figure III.37. La vitesse d’érosion a été estimée grâce à la profondeur du 
cratère mesuré par un profilomètre. L’échelle des abscisses reste approximative car le cratère 
















































Figure III.37 : Profil GDMS du 13C et de 16O à la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C après les étapes 1 et 2 
de l’essai séquencé He-oxseq-850-48-12. 
 
On constate, sur la figure 34, un enrichissement de l’oxyde en 13C avec un profil de diffusion 
dans la couche et une accumulation vers l’interface métal/oxyde. A l’intérieur de l’alliage sous la 
couche d’oxyde, on retrouve sensiblement l’abondance naturelle du 13C qui est de 1,1% ce qui 
valide la calibration de l’appareil. Ce profil est d’allure très semblable à celui de l’oxygène 18O 
obtenu préalablement par SIMS. 
 
En regardant plus précisément les éléments constitutifs de la couche d’oxyde, sur la figure III.38, 
on observe la présence d’hydrogène dont le profil a la même allure que l’oxygène. Le rapport 
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Figure III.38 : Profil SIMS des éléments H, 16O+18O et Cr à la surface du Ni-22Cr-14W-0.1C et rapport 
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2.4.2.2.2. Alliage Ni-22Cr-14W-0,1C-0,5Mn 
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Figure III.39 : Profil SIMS de la surface du Ni-22Cr-14W-0.5Mn-0.1C après les étapes 1 et 2 de l’essai 
séquencé He-oxseq-850-48-12. 
 
On distingue trois points d’inflexion majeurs correspondant à trois interfaces. La faible distance 
séparant la ligne rouge correspondant au point d’inflexion du Ni et la ligne verte correspondant 
au point d’inflexion de l’oxygène 16O montre que la proportion de la partie interne de l’oxyde est 
plus faible que pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C. Elle représente uniquement environ 5%. Pour 
la partie cationique de l’oxyde, l’extérieur de la couche d’oxyde est composé d’une phase riche 
en Mn et Cr qui peut correspondre à la phase spinelle MnxCr(3-x)O4. On retrouve également un 
très léger enrichissement en Ni. La majeure partie de la couche cationique est ensuite constituée 
de chrome avec un profil diffusionnel de Mn. La partie interne de l’oxyde est riche en Cr. 
Comme pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0.1C, l’intensité de 18O sur la figure III.40 est beaucoup 
plus faible que 16O (100 fois plus faible). L’isotope 18O a diffusé dans la couche et s’est 
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Figure III.40 : Profil SIMS de 16O, 18O et Cr à la surface du Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C après les étapes 1 et 2 
de l’essai séquencé He-oxseq-850-48-12. 
 
La figure III.41 présente le profil d’hydrogène, d’oxygène et de Cr à la surface de l’alliage. On 
constate, comme pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0.1C que le rapport H/(16O+18O) est constant à 
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Figure III.41 : Profil SIMS des éléments H, 16O+18O et Cr à la surface du Ni-22Cr-14W-0.5Mn-0.1C et 
rapport H/(16O+18O) après les étapes 1 et 2 de l’essai séquencé He-oxseq-850-48-12. 
 
2.4.2.2.3. Haynes 230® 
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Figure III.42 : Profil SIMS de la surface du Haynes 230® après les étapes 1 et 2 de l’essai séquencé                     
He-oxseq-850-48-12. 
 
L’échantillon présente une séquence de phases d’oxyde similaire à celle de l’alliage Ni-22Cr-
14W-0,5Mn-0,1C mais la couche est deux fois plus fine. L’oxyde est majoritairement à 
croissance externe ; la partie interne constitue environ 20% de la couche. A l’extérieur, on 
identifie une phase riche en Cr et Mn avec un peu de Ni. L’essentiel de la couche externe est 
composé de Cr avec un profil de diffusion de Mn. Aux abords de la surface initiale (ligne rouge), 
on détecte un enrichissement en Si et en Al. L’oxyde interne est plutôt riche en Cr et Al.  
 
La figure III.43 met en évidence le profil de 18O. Comme pour les deux autres alliages, on 
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Figure III.43 : Profil SIMS de 16O, 18O et Cr à la surface du Haynes 230® après les étapes 1 et 2 de l’essai 
séquencé He-oxseq-850-48-12. 
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Figure III.44 : Profil SIMS des éléments H, 16O+18O et Cr à la surface du Haynes 230® et rapport H/(16O+18O) 
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On mesure de nouveau que le rapport H/(16O+18O) est sensiblement constant à travers la couche 
d’oxyde. 
 
2.4.3. Etude photoélectrochimique des couches d’oxydes formées sur les alliages  
Ni-22Cr-14W-0,1C, Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C et Haynes 230®  
 
A chaque étape de l’essai séquencé He-oxseq-850-48, les couches formées à la surface des  
alliages ont été analysées par photoélectrochimie. Cette technique permet d’identifier les types 
de semiconduction des différentes phases de l’oxyde et ainsi de remonter, si possible, à la nature 
des défauts présents dans l’oxyde. Dans un souci de concision, l’étude photoélectrochimique 
complète des oxydes est présentée en annexe C. Nous ne rappelons, ici, que les principales 
conclusions. 
Les analyses menées sur les trois alliages après l’étape 1 ont montré que : 
- Sur l’alliage ne contenant pas de manganèse (Ni-22Cr-14W-0,1C), une couche duplex de 
chromine Cr2O3 est formée. La partie interne de cette couche est signée par un gap de basse 
énergie à 3 eV, tandis que sa partie externe correspond à un gap de plus haute énergie à 3,5 eV. 
Ces deux chromines ont pour caractéristique commune d’être faiblement dopées et proches de 
l’isolant. Les concentrations très basses en défauts ponctuels doivent conduire à l’établissement 
d’une vitesse d’oxydation faible du substrat (faible coefficient de diffusion apparent dans Cr2O3). 
- Pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C qui contient du manganèse, si la nature de la partie 
interne de la couche reste inchangée, la phase externe vraisemblablement dopée par le 
manganèse présente un gap de plus haute énergie à environ 3,8 eV.  
- Concernant le Haynes 230®, les deux phases mises en évidence sont les mêmes que celles de 
l’alliage Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C : de la chromine interne de basse énergie et une phase 
externe de plus haute énergie (3,8 eV) dopée en Mn. Les modules du photocourant (voir annexe 
B) sont néanmoins plus faibles : la présence des éléments mineurs d’addition que sont 
l’aluminium et le silicium (très oxydables par ailleurs) pourrait établir des couches barrières à la 
diffusion de type alumine ou bien encore silice amorphe.  
Enfin, suite à la séquence d’oxydation par CO (étape 2), on n’a pas pu mettre en évidence une 
modification systématique des contributions de chaque phase d’oxyde. Pour le Haynes 230®, le 
signal présente néanmoins une augmentation de la phase que l’on suppose plus interne suggérant 
ainsi que CO a préférentiellement réagi à l’interface métal/oxyde. 
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3. Discussion générale 
 
Les essais détaillés au paragraphe 2 ont montré qu’après exposition de quelques heures vers 
900°C sous hélium impur de composition moyenne 20-50 µbar CO - 200 µbar H2 - 20 µbar CH4 
et 1-4 µbar H2O, le Haynes 230® présente en surface une couche d’oxyde riche en Cr et 
contenant d’autres éléments mineurs tel que Mn, Al et Si. L’objectif de cette discussion est de 
proposer, au regard des nombreux résultats d’oxydation décrits dans la deuxième partie de ce 
chapitre et dans la bibliographie, un mécanisme de formation de cette couche dans l’hélium 
impur à haute température. Plusieurs points seront discutés : la nature, la structure et la 
morphologie de la couche, le rôle respectif des espèces oxydantes H2O et CO sur sa formation, 
leur transport dans la couche et certains aspects cinétiques de leur consommation. 
 
3.1. Nature et structure de la couche d’oxyde formée sur le Haynes 230® 
 
La figure III.45 propose un schéma général de la couche d’oxyde formée sur le Haynes 230® 
sous He impur d’après les figures III.6, III.16 et III.19. Celle-ci est composée d’une partie 
externe, à croissance cationique relativement compacte et uniforme et d’une partie interne à 















Figure III.45 : Schéma de la couche d’oxyde  formée à la surface du Haynes 230® après exposition d’environ 
25 h à 900°C sous hélium impur. 
 
Cr2O3 avec Mn dissous 
MnxCr(3-x)O4 
Cr2O3 avec du silicium oxydé dissous 
Al2O3 Cr2O3 avec de l’aluminium oxydé dissous 
22 % 
% Cr  
Partie externe 
Partie interne 




% Cr à l’interface M/O  
% Al 
Surface originelle 
Chapitre III : Etude du comportement en corrosion du Haynes 230® à 850 – 900°C sous hélium impur 
 93
3.1.1. Partie externe de l’oxyde 
 
La partie externe de la couche est constituée d’oxyde de chrome Cr2O3 avec un enrichissement 
progressif en manganèse vers l’extérieur qui, en s’accumulant, forme en surface une phase 
spinelle MnxCr(3-x)O4. La figure III.46 présente l’enthalpie libre de formation des oxydes MnO, 
Cr2O3 et MnCr2O4 par H2O en fonction de la température. Les hypothèses sont : PH2=200 µbar et 
PH2O=2 µbar et activité des éléments Cr et Mn égale à leur fraction atomique dans le  
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Figure III.46 : Enthalpie libre de formation des oxydes MnO, Cr2O3 [HSC40] et MnCr2O4 [HOL06] en 
fonction de la température sous PH2 = 200 µbar, PH2O = 2 µbar et aCr = 0,26 et aMn = 0,006. 
 
L’expression de ΔGMnCr2O4(T) à partir de Cr2O3 et MnO est prise égale à 
298298 STHGT Δ−Δ=Δ avec ΔH298= -77985 J/mol et ΔS298= -13,6 J/mol/K [HOL06] car cette 
valeur est plus précise que celle donnée par [HSC40]. On constate sur la figure III.46 que 
MnCr2O4 est plus stable thermodynamiquement que MnO et Cr2O3 ce qui explique sa formation 
préférentielle. 
La formation d’oxyde du type MnxCr(3-x)O4 en extrême surface du Haynes 230® a également été 
observée lors d’essais d’oxydation dans l’air et dans des atmosphères humidifiées [LIA06A] 
[LIA06B]. Les auteurs avaient alors proposé que MnxCr(3-x)O4 se formait à l’interface gaz/oxyde. 
Dans ce cas le défaut responsable de la croissance est soit la lacune cationique, soit le cation 
interstitiel. L’analyse photoélectrochimique de cette phase résumée au paragraphe 2.4.3 et 
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détaillée en Annexe E a mis en évidence qu’elle se comporte plutôt comme une phase faiblement 
dopée avec une conductivité intrinsèque électronique - condition d’équilibre 2/1][][ iKhé =°= . Il 
ne semble donc pas y avoir de prédominance d’un défaut ionique. Lobnig et al. [LOB91] a 
expliqué l’enrichissement en manganèse en surface par le fait que le coefficient de diffusion en 
volume et dans les joints de grains des cations Mn2+ dans Cr2O3 est environ 100 fois supérieur à 
celui des cations Cr3+, Ni2+et Fe2+/3+ à 900°C. Du Ni se retrouve également en extrême surface 
bien que le coefficient de diffusion de Ni2+ dans Cr2O3 soit du même ordre de grandeur que celui 
de Cr3+ [LOB91]. Ni peut participer au spinelle mais sa proportion reste néanmoins faible (~ 4-
5% massique d’après les analyses MET).  
 
3.1.2. Partie de l’oxyde proche de la surface initiale  
 
L’analyse photoélectrochimique de cette phase Cr2O3 interne a mis en évidence qu’elle est 
faiblement dopée ce qui implique donc une vitesse de croissance faible. En se rapprochant de la 
surface initiale de l’alliage - marquée notamment par la présence de carbures originels de type 
M6C tranchés - l’oxyde de chrome se trouve successivement enrichi en Si puis en Al. Dès les 
temps initiaux d’exposition, Al et de Si s’oxydent en surface de l’alliage. La présence de ces 
éléments oxydés à la surface de l’alliage s’explique par deux principales forces motrices : une 
énergie libre de ségrégation très favorable mis en évidence par Pop et al. sur le Haynes 230® 
[POP06] et une force motrice d’oxydation importante. Contrairement à la chromine, la 
croissance d’oxydes d’Al et de Si reste limitée à la surface initiale de l’alliage car ces éléments 
sont en faible teneur (0,3% massique de Si et 0,4% massique de Al) et ils peuvent s’oxyder à de 
plus faibles potentiels d’oxygène. Alors que l’oxyde d’aluminium a été observé sous forme de 
liséré discontinu, aucun nodule d’oxyde de silicium n’est apparent ce qui laisse supposer que Si 
est uniformément dispersé dans les grains de Cr2O3 comme l’a proposé Tawancy [TAW96] lors 
d’essais d’oxydation du Haynes 230® sous air. 
 
3.1.3. Partie interne de l’oxyde et oxyde intergranulaire 
 
Sous le liseré discontinu d’oxyde d’aluminium, matérialisant la surface initiale de l’alliage, 
l’oxyde interne est constitué de nodules riches en chrome avec un peu d’aluminium. De l’oxyde 
d’aluminium est également présent plus en profondeur sous les nodules dans les joints de grains 
de l’alliage.  
Le mécanisme de formation de l’oxyde intergranulaire semble différer pour le Haynes 230® et 
les deux alliages Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C. Pour les alliages 
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« modèles », on a observé de nombreux trous dans les joints de grains et à l’interface 
métal/oxyde et on a mis en évidence que la profondeur d’oxydation intergranulaire augmentait 
avec l’épaisseur de la couche d’oxyde externe formée. Shida a aussi constaté la forte oxydation 
intergranulaire de l’alliage 80027 dans l’hélium impur [SHI92] et a proposé un mécanisme 
valable pour tout alliage qui développe des oxydes fortement cationiques [SHI81]. L’oxydation 
sélective du Cr et du Mn en surface externe de l’alliage génère des lacunes à l’interface 
métal/oxyde. Celles-ci peuvent par la suite se condenser à différentes interfaces, soit à l’interface 
métal/oxyde, soit au niveau des joints de grains de l’alliage. La condensation des lacunes aux 
joints de grains engendre des chemins préférentiels pour le transport rapide des espèces 
oxydantes de la surface vers les profondeurs de l’alliage. La présence d’oxyde de chrome dans 
les joints de grains entourant des trous (voir figures III.29 et III.31) soutient ce mécanisme. Sur 
les figures III.27 et III.30, on remarque que les zones d’oxyde externe sont de plus forte 
épaisseur au dessus des joints de grain de l’alliage ce qui est cohérent avec un transport plus 
rapide de Cr. Cette diffusion accélérée du Cr dans les joints de grains de l’alliage a été mise en 
évidence par Giggins et al. [GIG69] et Moulin et al. [MOU77].  
Pour le Haynes 230®, aucun trou n’est visible aux joints de grains et les oxydes internes sont 
riches en aluminium. L’oxydation interne d’aluminium se produit car la pression partielle 
d’oxygène imposée à l’interface couche/alliage par la pression partielle d’oxygène de 
dissociation de la chromine est suffisante pour continuer à oxyder l’aluminium. L’oxydation sera 
d’autant plus accentuée aux joints de grains qui représentent des chemins de diffusion privilégiés 
pour l’espèce oxydante et des surfaces de ségrégation préférentielles pour l’aluminium.  
On peut s’interroger sur la différence de comportement entre Al et Si. Le Si ne s’oxyde pas en 
profondeur dans l’alliage comme le fait l’aluminium. On peut avancer deux raisons principales. 
La première est que l’oxyde d’aluminium peut se former à un potentiel oxydant plus faible que 
l’oxyde de silicium. L’autre raison est que le coefficient de diffusion du Si dans l’alliage est 
supérieur à celui de l’Al. Le silicium doit donc diffuser plus rapidement que Al vers la surface de 
l’alliage ce que confirme l’existence d’un gradient de concentration de Al (voir figure III.12) 
alors que le profil de Si est plat (dans Ni à 850°C, DSi = 1.5 10-12 cm2/s et DAl = 6.5 10-13 cm2/s 
[LUP80]).  
Un autre fait marquant du comportement en oxydation du Haynes 230® comme des alliages 
« modèles » est le très fort appauvrissement en chrome de l’alliage sous la couche d’oxyde. Les 
analyses MET révèlent que la concentration interfaciale atteint 15 à 16 % massique au lieu de 
22% à cœur. Il est possible de relier ce comportement au relativement fort pourcentage de W. 
                                                 
27 IN 800 (% massique) : base Ni, 20,5% Cr, 45% Fe, 0,3% Ti, 0,7% Mn, 0,4% Si, 0,3% Al, 0,07% C. 
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Par analogie avec le cas des alliages aluminoformeurs [LEV86], on peut estimer que la présence 
de cet élément de forte taille réduit la vitesse de diffusion du Cr du cœur vers l’interface 
métal/oxyde. 
 
3.1.4. Morphologie de l’interface Oxyde/Alliage  
 
L’interface oxyde/alliage est plus perturbée et accidentée lorsque CO réagit à la surface de 
l’alliage dans les temps initiaux (figure III.19). D’après la littérature [HOU97], le développement 
d’une interface non plane peut trouver différentes origines :  
 
• la non planéité de la surface originelle  
• la coalescence de lacunes qui forment des trous à l’interface et induisent une croissance 
irrégulière de l’oxyde  
• les contraintes de croissance de l’oxyde qui entraînent une déformation du substrat 
• l’oxydation interne d’éléments à forte affinité pour l’oxygène. Comme nous l’avons 
expliqué au paragraphe 3.1.3, ceci facilite le transport d’oxygène vers l’intérieur et des 
« points d’encrage de la couche » [peg en anglais] se forment.  
 
L’échantillon ayant été poli miroir, la rugosité initiale de surface ne peut être la source des 
convolutions de l’interface. La légère irrégularité observée à l’interface métal/oxyde lors de 
l’oxydation des alliages sous He-H2O/H2 sur la figure III.29 est probablement liée à l’injection de 
lacunes sous la couche en croissance externe. L’observation de trous résultant de la coalescence 
de lacunes le confirme. Par contre, on peut écarter ce scénario dans le cas de l’oxydation en 
présence de CO. En effet, on observe que la surface est irrégulière même en l’absence d’une 
couche d’oxyde externe (figure III.19) à l’origine de l’injection de lacunes. La raison de 
formation de ces nodules internes pourrait donc être l’oxydation non uniforme d’aluminium à 
l’interface métal/oxyde. Celle-ci crée des zones où le chrome peut être oxydé - entre les nodules 
d’aluminium - et d’autres où il ne peut pas (au niveau des nodules d’oxydes aluminium, la 
pression d’oxygène n’est pas suffisante).  
 
3.2. Formation de la couche d’oxyde sur le Haynes 230® 
 
Le tableau III.4 montre que sous hélium impur, la couche d’oxyde se forme à la fois par réaction 
de l’alliage avec CO et H2O suivant les réactions : 
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solutionyx yCOMgyCOxM +=+ )(  (III.2) 
et (g)yHOMO(g)yHxM yx 22 +=+   (III.3) 
 
avec M = Al, Cr, Mn, Si et Csolution le carbone en solution dans l’alliage.  
 
Comme le montre la décroissance de la consommation de CO quand la température est 
maintenue constante à 900°C (figures III.2 et III.18), la réaction (II.2) n’intervient que dans les 
temps initiaux de l’oxydation. Elle devient quasiment nulle au bout de quelques heures : 
l’oxydation est alors uniquement gouvernée par III.3.  
Les essais sous différentes teneurs en vapeur d’eau (He-ox-25a et He-ox-25b) ont montré que 
plus la teneur en H2O est élevée, moins le CO réagit (tableau III.4) et plus la partie externe de 
l’oxyde se développe. Nous proposons donc que la partie externe de la couche est favorisée par 
H2O tandis que la partie interne se développerait plutôt par réaction avec CO. Pour tester cette 
hypothèse, nous allons discuter de la différence de réactivité des deux espèces oxydantes et de 
leur influence sur la morphologie de la couche.  
 
3.2.1. Réactivité de H2O 
 
3.2.1.1.Formation préférentielle de la partie externe de l’oxyde 
 
La réaction de H2O avec le Cr et les autres éléments de l’alliage Al, Mn et Si est très favorable 
























Figure III.47 : Enthalpie libre de formation des oxydes [HSC40] sous une atmosphère d’hélium en fonction de 
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Pour vérifier si, effectivement, la partie externe de la couche est favorisée par H2O, nous avons 
réalisé l’essai d’oxydation He-ox-14000H2O/H2-6 à 900 °C pendant 6 h sous un mélange  
Ar – 1% H2(g) enrichi en H2O(g) par double bullage dans un bain thermostaté à 12°C soit 
environ 14000 ppm de vapeur d’eau. Un dépôt de Pt par évaporation cathodique a été 
préalablement effectué sur l’échantillon de Haynes 230® pour marquer la surface initiale de 
l’alliage. Le dépôt obtenu n’est pas continu et permet ainsi à la fois le passage des espèces 
oxydantes et des éléments métalliques. Le Pt a été privilégié à l’Au car, d’après la littérature 
[MRO80], à 900°C, le coefficient de diffusion du Pt dans le Ni pur est 10 fois inférieur à celui de 
l’Au dans le Ni pur. La technique de marquage a été préalablement validée grâce à un essai 
d’oxydation de Ni pur sous O2 à 900°C pendant 25 h. Sur la figure III.48, les marqueurs de Pt 
(liseré blanc) se situent à l’interface métal/oxyde comme attendu pour la formation d’une couche 
d’oxyde de NiO très majoritairement cationique [KOF88]. 
 
 
Figure III.48 : Image MEB en contraste d’électrons rétrodiffusés d’une coupe transverse d’un échantillon de 
Ni oxydé 25 h à 900°C sous O2 avec les marqueurs de Pt (points blancs sous la couche d’oxyde). 
 
La figure III.49 montre le profil des éléments de surface du Haynes 230® avec marquage Pt 
obtenu par SDL après l’essai He-ox-14000H2O/H2-628.  
                                                 
28 Composition de l’hélium (µbar) : H2 : 20 000, H2O : 14 000 
marqueurs Pt 
NiO


































Figure III.49 : Profil de la surface du Haynes 230® par SDL après l’essai He-ox-14000H2O/H2-6. 
 
Le point d’inflexion du signal de l’oxygène (ligne en pointillés) se retrouve plus à l’extérieur que 
celui du platine (ligne pleine) ce qui révèle une croissance majoritairement cationique de la 
couche d’oxyde avec, probablement, une légère diffusion du platine dans l’alliage. 
La figure III.50 présente l’image d’une coupe transverse d’un échantillon ayant été oxydé sous le 
même mélange Ar-H2-H2O pendant un temps plus long de 70h (essai He-ox-14000H2O/H2-70). 
 
 
Figure III.50 : Image MEB-FEG d’une coupe transverse de Haynes 230® après l’essai  
He-ox-14000H2O/H2-70. 
 
La couche d’oxyde est compacte et ressemble à la partie externe de l’oxyde formé à la surface du 
Haynes 230® après l’essai He-ox-25a (figure III.6). L’interface métal/oxyde est relativement 
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plane avec la présence d’un fin liseré noir d’oxyde d’aluminium considéré comme marqueur 
naturel de la surface initiale de l’alliage. La présence de cette alumine confirme la formation 
d’une couche d’oxyde à croissance majoritairement cationique. 
Finalement sous H2O/H2, la croissance de l’oxyde est très majoritairement externe donc on 
peut légitimement supposer que sous He impur, H2O participe également à la croissance de 
la couche externe. 
 
3.2.1.2.Formation de whiskers à la surface externe de l’oxyde 
 
La présence de fins whiskers à la surface externe de l’oxyde formé sous He impur est visible sur 
les figures III.8 et III.9. 
Pour corréler oxydation par H2O et croissance des whiskers, on a exposé l’Haynes 230® dans un 
mélange Ar-1%H2-43000H2O à 900°C pendant 25 h. 
 
 
Figure III.51 : Image MEB-FEG en contraste d’électrons rétrodiffusés d’une coupe transverse de  
Haynes 230® après l’essai He-ox-43000H2O/H2-25. 
 
L’interface métal/oxyde est plane comme sur la figure III.51 et l’on voit apparaître très 
distinctement de larges et grands whiskers en surface externe de l’oxyde. Cette observation a 
également été faite par Hansel et al. [HAN02]. La formation de ces whiskers est typique d’une 
oxydation limitée par la dissociation de l’espèce oxydante H2O à la surface de l’oxyde avec la 
présence de sites catalyseurs en pointe des whiskers et de chemins de diffusion préférentiels des 
cations suivant l’axe de ces whiskers. Tallman et al. [TALL73] proposent par exemple la 
présence de dislocations vis (voir chapitre I, paragraphe 2.1).  
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3.2.1.3.Défauts hydrogène dans la couche d’oxyde  
 
Le paragraphe 2.5 expose les analyses SIMS des couches formées sur les différents alliages 
durant l’essai séquencé He-oxseq-850-48-12 sous He-H2O/H2 puis sous He-CO/H2. De 
l’hydrogène est présent dans les oxydes. De plus, le rapport H/(16O+18O) s’avère constant à 
travers toute l’épaisseur de la couche. Comme l’analyse DRX de la couche sur le Haynes 230® 
n’identifie pas d’oxohydroxyde de chrome mais bien une phase Cr2O3, on peut supposer que 
l’hydrogène est dissous dans l’oxyde. Dans l’atmosphère expérimentale qui contient de 
l’hydrogène (2000 µbar) et de la vapeur d’eau (environ 80 µbar), le transfert d’hydrogène dans la 
couche peut provenir soit de H2 soit de H2O. Le transfert d’hydrogène par H2O résulte de la 




1)( 22 gHhHOVgOH OO +°+=+ °°°  (III.4) [KOF95] [GAL01] 
 
La réaction (III.4) est favorisée quand les lacunes d’oxygène sont les défauts prédominants dans 
l’oxyde. Cependant, l’analyse photoélectrochimique des couches formées sur les alliages Ni-
22Cr-14W-0,1C, Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C et Haynes 230® après exposition sous He-H2O/H2 
indique que la chromine est très peu dopée, proche de la stœchiométrie et se comporte comme un 
conducteur électronique intrinsèque. Le scénario (III.4) parait donc peu probable et l’hydrogène 
dissous dans Cr2O3 proviendrait donc plus plutôt de H2. 
L’essai He-ox-25-f29 (figure III.26) confirme que H2 est à l’origine de l’hydrogène de la couche. 
En effet pour cet oxyde formé très majoritairement par CO, l’analyse SIMS détecte de 
l’hydrogène. En outre, le rapport H/O est constant et égal à celui obtenu lors de l’essai He-oxseq-
850-48-12 sous He-H2O/H2. Cette valeur invariable du rapport H/O à travers la couche dans les 
deux essais suggère que la quantité d’hydrogène dissous est intimement liée à la quantité 
d’oxygène présente. Malheureusement, puisque l’analyse SIMS n’est pas quantitative, il n’est 
pas possible d’estimer la concentration d’hydrogène par maille d’oxyde.  
Concernant la nature du défaut injecté, deux possibilités sont envisageables : soit l’hydrogène 





2 eHgH i += °  (III.5) [HOL94] [NOR90] 
                                                 
29Composition de l’hélium (µbar) : 13C18O : 55, H2 : 200, H2O : 1 
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O +=+ °  (III.6) [HOL94] [NOR90] 
 
Selon Norby [NOR90], le deuxième scénario est le plus probable car l’hydrogène, considéré 
comme une charge ponctuelle très petite, est incapable d’occuper seul un site interstitiel et sera 
inévitablement attiré et emprisonné dans le nuage d’électrons de l’ion oxygène adjacent. D’après 
l’équation (III.6), la dissolution d’hydrogène pourrait modifier la conductivité de l’oxyde en y 
injectant des électrons. Toutefois l’oxyde se comporte, d’après l’étude par photoélectrochimie, 
comme un conducteur électronique intrinsèque. La concentration d’hydrogène dissous dans 
l’oxyde est vraisemblablement limitée et n’affecte pas la condition d’équilibre [e’] = [h°]. Cette 
observation est similaire à celle fait par Holt et al. [HOL94] qui ont déjà observé à haute 
température (T>1000°C) que l’hydrogène se dissous dans Cr2O3 sans induire de modification 
significative de sa conductivité.  
Le mode de dissolution de l’hydrogène dans l’oxyde sous He impur à hautes températures et ses 
conséquences éventuelles sur la vitesse de croissance de la couche [NOR93] [HOL94] 
mériteraient une étude plus approfondie.  
 
3.2.1.4.Contribution de H2O à la formation de la partie interne de l’oxyde  
 
Les figures III.27 et III.29 montrent que la couche formée sous He-H2O/H2 comprend aussi une 
partie interne. 
Le mode de transport de la vapeur d’eau n’a pas été étudié en détail. On peut néanmoins 
proposer que le transport s’effectue au niveau des défauts physiques de la couche comme les 
joints de grains de l’oxyde [TOM89] ou des nanocanaux même si ceux ci ne sont pas facilement 
visibles au MEB-FEG. Des études sur des tamis moléculaires ont montré que H2O peut pénétrer 
dans des pores de 0,32 nm [WAL66]. Une fois passée la couche, la vapeur d’eau se dissocierait 
dans les trous à l’interface métal/oxyde provenant de la coalescence de lacunes dues au départ du 
Cr en externe. De l’oxyde de Cr se développerait donc à l’interface interne. Le mécanisme 
général proposé ici qui se base sur la croissance d’un oxyde interne dans le volume laissé vacant 
suite au départ de cations dans la partie externe de la couche est appelé l’« available space 
model » [KYU00]. Dans l’hélium impur, la teneur en vapeur d’eau est faible : il est fort probable 
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que le peu de H2O présent ne réagisse qu’en surface externe de l’oxyde et intervienne très peu 
dans la formation de l’oxyde interne. 
 
3.2.2. Réactivité de CO : participation à la formation de la partie interne de l’oxyde 
 
La partie interne de la couche est riche en chrome et aluminium, très accidentée, avec une 
interface alliage/oxyde ondulée et la présence de nombreux nodules. Cette zone interne s’étend 
lorsque CO est présent dans l’atmosphère. 
Au regard des différents résultats obtenus, nous allons tenter de caractériser la réactivité de CO 
(oxydation préférentielle d’éléments de l’alliage), son mode de transport dans la couche et son 
influence à long terme sur la formation de la couche d’oxyde. 
 
3.2.2.1.Influence de l’activité en chrome sur la réactivité de CO  
 
Alors que durant l’essai d’oxydation He-ox-25-d, l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C consomme peu 
voire pas de CO, il réagit avec CO quand il est porté rapidement à 900°C dans l’essai 
d’oxydation He-ox-25-e (voir figure III.21 et III.22). Pour interpréter cette différence, nous 
allons examiner la thermodynamique des réactions entre CO et les éléments d’alliage. Aucun 
dépôt de graphite n’ayant été décelé dans ou sous la couche d’oxyde, on peut écrire la réaction 
d’oxydation d’un élément d’alliage par CO sous la forme :  
 
solutionyx yCOMgyCOxM +=+ )(  (III.2) 
 
avec M l’élément d’alliage et Csolution le carbone en solution dans l’alliage.  
Les carbures formés dans l’alliage à ses températures étant du type M’23C6 (voir chapitre II et 
annexe A), on peut considérer que le carbone en solution transféré par la réaction (III.2) est en 
équilibre avec les M’23C6. M’ étant constitué à 75% de Cr, on supposera pour les calculs que les 
carbures sont du type Cr23C6. Si l’on développe maintenant la réaction de CO avec le Cr, on a :  
 
623322)(627 CCrOCrgCOCr +=+  (III.7) 
 
La figure III.52 présente les enthalpies libres standard des réactions (III.7) et (III.8) pour 
l’atmosphère de l’essai He-ox-25-d en fonction de la température à différentes activités en 
chrome. On pose que l’activité des phases carbure et oxyde est égale à 1. 
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Figure III.52: Enthalpie libre standard des réactions (III.7) [KUB79] et (III.8) [HSC40]  pour la formation de 
2 moles de Cr2O3  à différentes activités en chrome sous PCO = 20 µbar, PH2O = 2 µbar et PH2 = 200 µbar. 
 
L’enthalpie libre de la réaction (III.7) dépend fortement de l’activité en chrome, contrairement à 
l’enthalpie libre d’oxydation par H2O(g). Ainsi, on peut remarquer qu’à 900°C, l’alliage peut 
être oxydé par H2O même pour une activité en Cr égale à 0,01 alors qu’il ne réagit avec CO que 
pour une activité supérieure à 0,5. La réaction entre le chrome et CO n’est donc possible que si 
l’activité en chrome est élevée ce qui explique le comportement de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C : 
la réaction (III.7) ne peut se produire que dans les temps initiaux d’oxydation tant que l’activité 
en Cr de la subsurface est suffisante. 
Durant la montée en température de l’essai He-ox-25-d, une fine couche de chromine s’est 
certainement formée en surface du matériau par réaction avec H2O(g). La subsurface s’est alors 
appauvrie et à 900°C l’activité en Cr n’était alors plus suffisante pour réagir avec CO. Dans 
l’essai He-ox-25-f, la montée à 900°C sous atmosphère inerte a été suffisamment rapide pour 
limiter la formation d’une couche d’oxyde. L’activité en chrome de surface reste alors élevée et 
CO peut réagir avec le Cr.  
Une conséquence de la forte dépendance de la réaction (III.7) avec l’activité en Cr est que cette 
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l’activité en Cr est la plus importante. CO doit donc avoir un accès direct à l’interface ce qui 
implique un transport dans la couche d’oxyde.  
La réaction avec la vapeur d’eau, quant à elle, est toujours possible et faiblement dépendante de 
l’activité en Cr, elle pourra donc avoir lieu à l’interface gaz/oxyde avec des atomes de Cr 
diffusant vers l’extérieur sous la forme Cr3+ ce qui explique que la couche croit vers l’extérieur. 
 
3.2.2.2.Influence des éléments mineurs sur la réactivité de CO  
 
La figure III.21 qui confronte l’essai d’oxydation sur l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C (He-ox-25-d) 
à l’essai d’oxydation sur le Haynes 230 (He-ox-25-b) a mis en évidence que les éléments 
mineurs réagissent fortement avec CO. En effet, la consommation de CO durant He-ox-25-d 
s’est montrée négligeable par rapport à celle durant He-ox-25-b.  
La figure III.53 qui  présente l’enthalpie libre de formation des différents oxydes avec CO et 
H2O(g) en fonction de la température confirme que les éléments mineurs, notamment Al et Si, 
démontrent une forte affinité pour CO. La figure III.53 se base sur la réaction d’oxydation (III.2) 
avec l’activité de M approximée à sa teneur atomique dans l’alliage (cas d’une solution idéale), 
l’activité du carbone prise égale à celle en équilibre avec les Cr23C6 [KUB79] et l’activité des 
oxydes et carbures égale à 1. L’atmosphère considérée est de l’hélium impur contenant  
















Figure III.53 : Enthalpie libre de formation d’oxydes par CO [KUB79] et H2O [HSC40] en fonction de la 
température sous PH2 = 200 µbar, PH2O = 2 µbar ou PCO = 20 µbar, aCr = 0,26, aAl = 0,007, aSi = 0,009 et  
aMn = 0,006. 
1/3 Al2O3 par H2O 
1/3 Al2O3 par CO 
1/2 SiO2 par CO 
MnO par CO 
1/3 Cr2O3 par CO 
1/3 Cr2O3 par H2O 
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On constate que la force motrice d’oxydation avec CO est de loin la plus importante pour 
l’aluminium puis le silicium. Même avec une faible activité de 0,007 (qui est le % atomique de 
Al dans le Haynes 230®), ces éléments peuvent être oxydés par CO avec une enthalpie libre de 
réaction nettement supérieure à celle du Cr qui a pourtant une activité de 0,26.  
Un essai sur le Haynes 230® sous He-13C18O/H2 (He-ox-25-f) a par la suite permis d’identifier 
l’élément le plus réactif. D’après l’analyse SIMS de la figure III.24, l’aluminium se trouve 
majoritairement associé à 18O dans la couche et en subsurface. Afin de vérifier si le CO peut 
réagir préférentiellement avec Al, nous avons calculé pour l’essai He-ox-6 la quantité d’Al 
consommée à partir des profils SDL et la quantité de CO qui a réagi d’après l’analyse GPC. 
L’analyse GPC est présentée sur la figure III.15 et le calcul reprend la méthode du cadre III.1. Le 



































On constate donc que la quantité de CO consommée est environ 3 fois supérieure à la quantité 
d’Al qui a diffusé vers l’interface. En considérant que tout l’Al a formé de l’oxyde Al2O3 par 
réaction avec CO selon la réaction : 
 
solutionCOAlCOAl 232 32 +→+  (III.9) 
 
cela signifie donc qu’au plus la moitié du CO a réagi avec Al. L’excès de CO a donc pu réagir 
avec d’autres éléments oxydables de l’alliage comme Cr, Mn et très probablement Si comme le 
suggère l’enthalpie libre très négative de la réaction entre Si et CO (figure III.53) et la similarité 
entre les profils de Si et de C révélée figure III.54. Le chrome qui a réagi avec CO est celui 
proche de l’interface métal/oxyde comme expliqué dans le paragraphe 3.2.2.2.1. 
D’après les analyses CPG, CO réagit au dessus de 650°C environ. On constate sur la figure III.53 
que, sur le domaine de température, l’enthalpie libre de réaction de CO avec Al est moins 
négative que l’enthalpie libre de réaction avec H2O. Or nous avons vu que Al réagit 
préférentiellement dans l’hélium impur avec CO. Des facteurs cinétiques doivent donc 
intervenir. En particulier, la vapeur d’eau est en beaucoup plus faible quantité dans l’hélium 
impur que le CO (au minimum un facteur 10). Une fois que H2O a réagi en surface de l’alliage, 
la phase gazeuse se retrouve appauvrie en vapeur d’eau et par conséquent CO devient l’espèce 
oxydante prépondérante. CO va alors réagir avec les éléments les plus réactifs, notamment Al. 
Ainsi, plus la vapeur d’eau sera importante dans l’hélium impur et moins les éléments d’alliage 
pourront réagir avec le CO. Une compétition entre espèces oxydantes avait également été mise 










DIN   
En prenant Vm = 24 l/mol , D = 15 l/h et IGPC = 48597 ppm.s, on trouve NCOGPC = 4,2 10-6 mol 
 
Evaluation de la quantité d’aluminium dans le Haynes 230® d’après le profil SDL sous la couche d’oxyde: 
On estime la quantité d’Al consommée en intégrant sur le profil SDL l’appauvrissement en Al sous la couche. 





SIN ρ××=   
En prenant S = 7,2 cm2, ρ =  8,84 g/cm3 et ISDL = 5,93 10-5 %.cm et MAl = 27 g/mol, on trouve 
 NAlSDL = 1,4 10-6 mol 
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en évidence par Stroosnijder et al. [STR89] pour des alliages Ni-Cr exposés dans des mélanges 
gazeux He-SO2/H2O à haute température. Le chrome est dans ce cas le responsable d’une forte 
réactivité de SO2. 
 
3.2.2.3.Transport de CO dans la couche 
 
Nous avons identifié que le CO réagit préférentiellement à l’interface métal/oxyde, là où le Cr, 
élément oxydable le plus abondant de l’alliage, a une forte activité et là où sont localisés les 
éléments les plus fortement réactifs, Al et Si. On peut alors s’interroger sur les conséquences de 
la croissance d’une couche compacte d’oxyde sur l’accès du CO à l’interface métal/oxyde.  
Les analyses SIMS de l’oxygène 18 (figures III.36, III.40 et III.43) couplées à une analyse 
GDMS du carbone 13 (figure III.37) à la surface des trois alliages Ni-22Cr-14W-0,1C, Ni-22Cr-
14W-0,5Mn-0,1C et Haynes 230® après les essais He-oxseq-850-48-12 ont révélé deux 
informations principales : 
 
• même après la formation d’une couche d’oxyde (~1µm) par He-H2O/H2 qui apparaît 
compacte au MEB-FEG, CO est transporté au travers de la couche d’oxyde pour réagir à 
l’interface métal/oxyde. La quantité qui a réagi est néanmoins très faible puisque 
l’intensité du signal de 18O est 100 fois plus faible que celle de 16O. 
• l’allure des profils SIMS dans la couche sur les trois alliages suggère une diffusion de 
CO via des courts circuits de diffusion.  
 
Deux types principaux de courts-circuits sont envisageables : les joints de grains de l’oxyde 
(diffusion « moléculaire ») ou des nanocanaux (diffusion « gazeuse »). Ce dernier mode de 
transport a été proposé par de nombreux auteurs, notamment pour la corrosion sous SO2(g) 
[GIL77] [SIN80], sous H2O(g) [TOM89] et sous CO2(g) [GIB73]. 
D’après Basu et al [BAS87] qui ont proposé des interprétations des profils SIMS après des essais 
d’oxydation en deux étapes (sous 16O puis sous 18O par exemple), la signature des signaux de 18O 
et 13C dans nos analyses ne suggère pas de diffusion via des nanocanaux car, si tel était le cas, on 
s’attendrait plutôt à un signal « plat » (c'est-à-dire quasi nul) dans la couche d’oxyde avec un pic 
intense à l’interface métal/oxyde. L’allure de nos profils est plutôt cohérente avec une diffusion 
via les joints de grains de l’oxyde [BAS87] [CHE03]. Ce résultat corrobore des travaux de 
Young qui a également proposé les joints de grains sans aucuns défauts physiques (fissures ou 
pores) comme voie de transport des molécules gazeuses [ZHE94] [YOU95]. Selon lui, la 
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perméabilité des couches d’oxydes à différents gaz est alors dépendante de la chimie des joints 
de grains qui permettra aux molécules gazeuses de s’adsorber puis de diffuser plus ou moins 
facilement sur les surfaces internes.  
Néanmoins, on ne peut transposer directement les interprétations de Basu et al. concernant 
l’allure des profils car celles-ci suppose que la réactivité de l’espèce oxydante demeure 
importante lors de la seconde étape d’oxydation. Or ce n’est pas le cas dans nos essais : durant la 
première étape de préoxydation la réactivité de CO tend rapidement vers zéro car le chrome et 
les éléments mineurs Al et Si s’appauvrisse à l’interface alliage/oxyde. Nos expériences ne 
permettent donc pas de statuer sur la nature de l’ensemble des courts-circuits de diffusion. Les 
profils SIMS réalisés ne signent que le CO qui est resté piégé dans les joints de grains de 
l’oxyde. Ceci n’exclue pas l’existence de chemins de diffusion plus rapides (diffusion gazeuse de 
CO dans des nanotunnels par exemple) car le CO transporté dans de tels chemins de diffusion ne 
serait pas signé par l’analyse SIMS (pas de réaction à l’interface métal/oxyde) car évacué lors de 
la mise sous vide du SIMS.  
Cette remarque est d’importance car, comme nous le démontrerons dans le chapitre IV, seule la 
présence de courts-circuits de diffusion plus rapides que les joints de grains de l’oxyde permet 
d’expliquer la destruction de la couche d’oxyde à plus haute température. Il nous semble peu 
vraisemblable que ces nanotunnels puissent se constituer lors de la destruction de la couche 
d’oxyde et nous supposons qu’ils préexistent déjà à l’étape d’oxydation à 900°C.  
On peut alors s’interroger sur le processus de création de ces nanocanaux. 
Différents mécanismes, proposés dans la littérature, sont détaillés dans le chapitre I.2.3.4: 
  
1) dissociation de la couche d’oxyde préférentiellement au dessus des joints de grains 
[GIB73] 
2) fissuration de la couche due aux contraintes de croissance de l’oxyde [KOF85] [ATK88] 
[ROB88] 
3) jonction imparfaite de grains d’oxyde lors de la croissance [WOL87] 
 
Le mécanisme 2) est surtout prépondérant pour les épaisseurs d’oxyde relativement grandes   
(>>1 µm), là où la couche n’a plus la plasticité suffisante pour se déformer sans fissurer 
[RAH84]. Il est peu vraisemblable pour nos couches qui ne dépassent pas 1 µm. 
Pour notre cas, la formation de « nanotunnels » à travers la couche pourrait plutôt résulter de la 
perte de contact entre l’oxyde et l’alliage sous-jacent soit dès les temps initiaux d’oxydation au 
niveau de composés interfaciaux non solubles (mécanisme 3), soit plus tard notamment par 
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coalescence de lacunes cationiques (mécanisme 1). Cependant on amener à écarter aussi le 
mécanisme 1 à cause de la faible pression de dissociation de Cr2O3 [WOL87]. Par ailleurs dans 
cet oxyde, la vitesse de transport de Cr(g) à travers un pore à l’interface métal/oxyde peut être 
plus grande que le transport de l’oxygène ce qui empêche finalement la formation de nanocanal 
[RAH84].  
Le mécanisme 3 apparaît le mieux adapté pour rendre compte du développement de nanocanaux 
dès les temps initiaux. Un scénario envisageable serait que la nucléation de « nano » carbures ou 
d’oxyde d’aluminium à l’interface métal/oxyde par réaction avec CO perturbent localement la 
formation d’oxyde de chrome et créent un pore. L’oxyde croissant autour du pore ne peut pas se 
joindre ce qui aboutit à l’ouverture d’un nanocanal. Ce processus a été démontré par Wolf et al. 
[WOL87] sur des alliages Ni-Cr : il a, en effet, constaté qu’en déposant du SiC et de l’Al2O3 sur 
la surface des alliages avant l’oxydation, la perméabilité de la chromine formée augmente. 
 
A partir du profil SIMS de 18O que l’on prendra comme représentatif du profil de 13C18O, nous 
avons tenté de calculer les coefficients de diffusion de CO en volume et dans les joints de grains 
de l’oxyde en utilisant une solution générale des équations de Fick et l’équation de Whipple-
LeClaire pour une diffusion intergranulaire de type B [MIS97]. Le traitement sera détaillé 
uniquement sur le profil du Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C de la figure III.40.  
 
Détermination des coefficients de diffusion en volume et dans les joints de grains de 13C18O  
 
δ = largeur du joint de grains emprunté pour la diffusion de l’espèce 
Dapp = coefficient de diffusion apparent de l’oxygène 
Djdg = coefficient de diffusion de l’oxygène dans les joints de grains 
DV = coefficient de diffusion de l’oxygène en volume (dans le réseau d’oxyde) 
Φ = taille de grain de l’oxyde 






δβ avec t le temps d’exposition sous 13C18O. 
 
La figure III.55 présente le profil de 18O en % de l’oxygène dans la couche d’oxyde formée à la 
surface du Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C après l’essai He-oxseq-850-48-12 en fonction de la 
profondeur de pulvérisation. 
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Figure III.55 : Profil 18O/(18O+16O) par SIMS à la surface du Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C après l’essai  
He-oxseq-850-48-12 en fonction de la profondeur de pulvérisation. 
 
Dans un premier temps, on considère que la diffusion de l’oxygène se passe dans le régime B 
selon la terminologie de Harrison [HAR61], c'est-à-dire que Φ<<<< tDVδ .  
 
On applique dans la première partie du profil de la figure III.55 la solution de Fick pour une 

















−  (III.10) 
 
avec ][18O 0, la concentration naturelle de 18O par rapport à 16O (égale à 0,2%), ][18O s la 
concentration surfacique en 18O et t le temps de diffusion.  
Le fit donne un Dapp égal à 1,1 10-16 cm2/s. 
 
La seconde partie du profil correspond à la diffusion de 13C18O dans les joints de grains. Pour  
β >10, le coefficient de diffusion dans les joints de grains Djdg peut être déterminé au moyen de 
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Début d'accumulation de 18O
 
Solution de l’équation de Fick 
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+ pour la seconde partie du profil. 
La figure III.56 présente le logarithme de 18O par rapport à l’oxygène total dans la couche 
d’oxyde formée à la surface du Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C après l’essai He-oxseq-850-48-12 en 
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Figure III.56 : Profil Ln (18O/(18O+16O)) par SIMS à la surface du Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C après l’essai        
He-oxseq-850-48-12 en fonction de la profondeur de pulvérisation à la puissance 6/5. 
 









2 10-6 4 10-6 6 10-6 8 10-6 1 10-5 1.2 10-5 1.4 10-5 1.6 10-5 1.8 10-5









(Profondeur de pulvérisation (cm))(6/5)  
Figure III.57 : Fit de la deuxième partie du profil Ln(18O/(18O+16O)) en fonction de la profondeur de 
pulvérisation à la puissance 6/5. 
 
En combinant maintenant l’équation (III.11) et l’équation de Hart [HAR57]:  
 
Vjdgapp DffDD )1( −+=  (III.12) 
Début d’accumulation de 18O
Solution de l’équation de Whipple – Le Claire 
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avec Φ=
δ3f , nous avons un système de deux équations à deux inconnues.  
On admet généralement que la largeur moyenne des joints de grains dans l’oxyde est égale à  
1 nm [ATK79] [ATK81] mais Mishin et al. [MIS97] considèrent que seulement le cœur du joint 
de grains participe à la diffusion des espèces.  δ est donc pris égale à 0,5 nm. La taille des grains 
de l’oxyde formé sur le Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C n’a pas été mesurée. On considérera en 
première approximation qu’elle est identique à celle mesurée sur le Haynes 230® par MET : 
entre 20 et 100 nm. On prendra donc Φ égale à une taille de grain moyenne Φ = 60 nm. Avec ces 
valeurs, f = 0,025. 
La résolution du système d’équations donne les deux coefficients de diffusion suivant : 
 
Djdg = 4,4 10-15cm2/s et DV = 4,3 10-23cm2/s 
 
A partir de la valeur du coefficient de diffusion en volume DV, on constate que δ<<Dt .  
Les conditions du régime B ne sont pas satisfaites. Nous nous trouvons dans le régime C 
[MIS97] [HAR61] où le flux de diffusion est entièrement contenu dans les joints de grains sans 
diffusion volumique latérale sensible. Nous ne pouvions donc pas utiliser l’équation de Whipple-








x ×=  (III.13) 
 
où la constante B est proportionnelle à la concentration superficielle sO][18  et la fraction 
volumique des joints de grains. 
On peut fitter le profil de concentration (voir figure III.58) à partir d’environ 100 nm et l’on 
obtient : 
Djdg = 3,2 10-14 cm2/s  
 
Cette valeur est légèrement plus grande que le coefficient de diffusion déterminé avec 
l’hypothèse du régime B. 
 


























Figure III.58 : Fit du profil 18O/(18O+16O) en fonction de la profondeur de pulvérisation par la fonction 
B*erfc(x/(2*racine(Djdgt)). 
 
La même démarche a été effectuée sur les profils de 18O des trois alliages en appliquant le 
traitement pour le régime C. Les valeurs des coefficients de diffusion sont reportées dans le 
tableau III.7.  
 
Alliage Atmosphère f DV (cm2/s) Djdg (cm2/s) 
Ni-22Cr-14W-0,1C 1,4 10-14 







Ni-30Cr [TSA96] 0,1 atm de 18O2(g) 0,0005 2,3 10-17 1,1 10-12 
Tableau III.7 : Coefficients de diffusion de 13C18O dans les couches d’oxyde des trois alliages à 850°C et 
coefficient de diffusion de 18O dans la chromine à 850°C d’après [TSA96]. 
 
On constate que, dans le Haynes 230®, le coefficient de diffusion de 13C18O est environ 10 fois 
plus faible que dans les alliages Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C, eux-mêmes 
environ 50 fois plus petits que le coefficient de diffusion de 18O mesuré par Tsai et al. dans les 
joints de grain de Cr2O3 [TSA96] pour le binaire Ni-30Cr et interpolé à 850°C. L’interprétation 
de l’écart avec les valeurs de Tsai et al. n’est pas facile car le mécanisme de diffusion des deux 
espèces est très certainement différent. CO est probablement transporté dans les joints de grains 
de l’oxyde via un phénomène d’adsorption-diffusion sur la surface interne comme l’a proposé 
Young et al. [YOU95] [ZHE94] alors que O est certainement transporté dans le réseau de 
l’oxyde du joint via des lacunes anioniques [JDG84b].  
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Afin de vérifier si la diffusion de CO via les joints de grains de l’oxyde, comme nous le 
proposons, est réaliste, essayons, dans un premier temps, de comprendre la structure même d’un 
joint de grains pour savoir s’ils sont susceptibles d’accueillir des molécules gazeuses et de les 
faire diffuser. Le joint de grains est la zone d’accolement entre deux cristaux de même nature et 
d’orientation différente. Dans cette région de transition, l’arrangement spécifique et localisé des 
atomes permet d’accommoder sans contrainte à grande distance la différence d’orientation. On 
peut présumer que le volume disponible dans les joints de grains est plus grand que dans le 
réseau des grains adjacents (figure III.59).  
 
 
Figure III.59 : Arrangement atomique dans des joints de grains ayant une plus ou moins grande 
désorientation [JDG84a]. 
 
Sachant que le rayon des molécules de CO est de 0.11 nm et que, dans Cr2O3, les rayons des sites 
octaédrique et tétraédrique du réseau sont de respectivement 0,10 nm et 0,06 nm, il est 
concevable qu’aux joints de grains, les sites de la maille d’oxyde soient suffisamment larges 
pour permettre la passage des molécules de CO. A ce stade, il est plus convenable de parler de 
molécules gazeuses dissoutes.  
Maintenant, nous pouvons effectuer un bilan quantitatif entre la quantité maximale de CO qui 
peut se trouver dans les joints de grains de l’oxyde et le CO mesuré expérimentalement dans 
l’oxyde et voir si le mécanisme proposé est envisageable. Cette étude est détaillée dans le  
cadre III.4 pour le Haynes 230® après l’essai He-oxseq-850-48-12 à partir du profil GDMS du 
13C et de la taille des grains de la couche d’oxyde révélée par MET. 





La quantité de CO mesurée dans la couche d’oxyde est seulement égale à 2% de la quantité 
totale de CO pouvant pénétrer dans les joints de grains. La diffusion des molécules de CO via les 
joints de grains de l’oxyde est donc, quantitativement, envisageable. 
Quantité maximale de CO dans les joints de grains de l’oxyde : 
Les grains de l’oxyde mesurent entre 20 et 100 nm. On prendra une taille moyenne de 60 nm, soit  
Φ = 60 10-7 cm. 
Avec la surface S de l’échantillon S = 7,2 cm2 et l’épaisseur de la couche d’oxyde e = 700 10-7 cm, le nombre 
de grains dans l’oxyde est : 3Φ
×= Sengrains = 2,3 1012 grains 
Il y a approximativement deux joints de grains pour un grain donc njdg =  4,6 1012 joints de grains. 
En supposant des joints de grains parallélépipédiques de largeur 0,5 nm et de longueur 60 nm on a un volume 
total disponible dans les joints de grains de 8,33 10-6 cm3. 
Le rayon de la molécule de CO est égal à 0,11 nm soit un volume occupé  
3
3
4 rVCO π= = 5,6 10-24 cm3/molécule 














≅ 3 10-6 mol de CO  
 
Quantité de CO présente dans l’oxyde à partir du profil GDMS du 13C : 
La quantité de 13C dans l’oxyde issue de 13C18O est égale à la quantité de 13C totale moins le 13C venant de la 
pollution ou d’éventuelle diffusion du carbone de l’alliage dans la couche d’oxyde, que l’on évalue d’après la 
quantité de 12C dosée à l’aide du rapport isotopique naturel (1,1%). 














avec %12Ccoeur = 0,01% massique 
Pour effectuer la quantification, une approximation est nécessaire : on va supposer que la vitesse de 
pulvérisation est identique dans l’oxyde et dans l’alliage.  





SIN ρ××=  avec IGDMS = intégrale du pic de carbone 13 d’après le profil GDMS (%.cm)  
S = surface de l’échantillon (cm2)  
ρ = masse volumique de Cr2O3 (g/cm3) 
En prenant S = 7,2 cm2, ρ =  5,2 g/cm3 et IGDMS = 1,62 10-6 %.cm et MC = 12 g/mol,  
on trouve NCGDMS = 5 10-8 mol 
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On rappelle que même si le profil SIMS dans la couche pour l’essai He-oxseq-850-48-12 
suggère que du CO diffuse via les joints de grains de l’oxyde, un transport parallèle à travers des 
nanocanaux n’est pas exclu comme nous l’avons exposé en début de paragraphe.  
 
En conclusion, on peut proposer deux principaux moyens de transport du CO à travers la couche 
d’oxyde : 
 
• une diffusion de CO dans les joints de grains de l’oxyde sous forme de molécules 
dissoutes. 
• une diffusion gazeuse de CO dans des nanocanaux ou des fissures formées durant la 
croissance de l’oxyde. 
 
3.2.2.4.Cinétique de consommation de CO  
 
Nous avons identifié les éléments réactifs, localisé l’interface réactionnelle et discuté du mode de 
transport possible de CO dans la couche. Nous allons maintenant examiner l’évolution de la 
consommation de CO dans le temps. La figure III.18 montre que pendant la chauffe sous He 
impur puis le maintien à 900°C, la teneur en CO diminue pour revenir progressivement vers une 
valeur proche de celle d’entrée de four. La figure III.60 présente les vitesses de consommation de 
CO en fonction du temps durant le maintien en température à 900°C pour des essais qui se 
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Figure III.60 : Vitesse de consommation de CO à 900°C en fonction du temps lors de différents essais 
d’oxydation avec montée en température rapide sous He pur ou montée en température à 1°C/min sous He 
impur. 
Chauffe à 900°C sous He impur  
avec 50 ppm de CO (montée à 1°C/min)  
Chauffe à 900°C sous He impur  
avec 20 ppm de CO (montée à 1°C/min)  
Chauffe à 900°C sous He impur  
avec 20 ppm de CO (montée rapide)  
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Pour les trois essais, les analyses par CPG montrent que la vitesse de consommation de CO 
décroit rapidement pendant les 15 premières heures environ (≈ 6.104 s). La vitesse de 
consommation par unité de surface peut s’écrire en fonction du temps : 
 
)()()( tStktVCO ×=  (III.14) 
 
avec S(t), la surface réactionnelle en cm2 et k(t), la vitesse de consommation de CO en mol/s/cm4 
dépendant de l’activité des éléments réactifs et de facteurs intensifs (T, P). 
Au début du palier à 900°C, la surface réactionnelle S(t) est maximale puis progressivement une 
couche d’oxyde de plus en plus compacte s’édifie ce qui limite l’accès de CO à l’interface 
alliage/oxyde. Une photo MEB-FEG de la surface du Haynes 230® après l’essai He-ox-6 soutient 
cette hypothèse : après une exposition de 6 h, la couche d’oxyde n’est pas encore parfaitement 
couvrante.  
Parallèlement, l’activité des éléments Al, Si et Cr diminue à l’interface oxyde/alliage donc k(t) 
décroit. La diminution à la fois de S(t) et de k(t) peut expliquer la chute de la vitesse de 
consommation de CO.  
Cette évolution de la vitesse de consommation de CO dans les premiers temps d’oxydation 
constitue un régime transitoire.  
Après 15 h, une couche parfaitement continue s’est développée, par conséquent S(t) n’évolue 
plus ou peu. Il est néanmoins difficile de déterminer à partir de l’analyse CPG la nature de 
l’évolution dans le temps et la valeur exacte de la vitesse de consommation car les teneurs en CO 
mesurées sont en dessous de la limite de détection du CPG, équivalente à 10-12 mol/cm2/s. 
Toutefois, l’essai d’oxydation en deux étapes (essai He-oxseq-850-48-12) présenté dans le 
précédent paragraphe a montré que même après la formation de la couche d’oxyde, CO continue 
à réagir à l’interface métal/oxyde ce qui suppose que la vitesse de consommation de CO après  
15 h est faible mais non nulle. Considérant ce seuil de 10-12 mol/cm2/s, on va s’intéresser à 
l’étape réactionnelle susceptible de contrôler à long terme la consommation de CO : diffusion de 
CO dans la couche d’oxyde surfacique (via les courts-circuits), réaction d’interface avec 
l’élément d’alliage M, diffusion du carbone dans l’alliage hors des sites réactionnels ou diffusion 
de l’élément M dans l’alliage vers l’interface métal/oxyde. Ces étapes sont présentées, 















Figure III.61 : Schéma réactionnel avec les différentes étapes considérées lors de l’oxydation de l’alliage par 
CO. 
 
Pour cela, on va estimer l’ordre de grandeur des vitesses de consommation de CO attendu pour 
chaque régime pur et le comparer aux valeurs expérimentables mesurées par CPG  
(<10-12 mol/cm2/s). 
 
• Régime pur Etape 1 : 
 
Il est possible d’envisager deux cas extrêmes pour majorer et minorer la vitesse de diffusion de 
CO dans la couche d’oxyde : 
 
• La diffusion est gazeuse via des nanocanaux de la couche d’oxyde (cadre III.5) (diffusion 
rapide). 
• La diffusion est moléculaire via les joints de grains de l’oxyde (cadre III.6) (diffusion 
lente). 
 
La figure III.62 présente schématiquement les deux mécanismes de diffusion. On supposera que 
les nanocanaux sont présents aux joints triples des grains de l’oxyde, là où les contraintes 
mécaniques sont certainement les plus importantes et où la probabilité d’ouverture d’un 
nanocanal est maximale [ATK88] (ce scénario a surtout pour but d’établir une géométrie 
régulière dans la distribution des nanocanaux afin de pouvoir proposer un calcul de flux). Le 
diamètre du nanocanal sera pris égal à la largeur moyenne supposée du joint de grains de 
l’oxyde, δ = 1 nm [ATK79] [ATK81].  
Etape 1 : Diffusion de 
CO à travers la couche 
d’oxyde  HELIUM IMPUR 
Etape 4 : Diffusion de M du 
cœur de l’alliage vers 
l’interface alliage/oxyde 
Etape 2 : Réaction 
Solutionyx yCOMgyCOxM +=+ )(  (III.2) 
 
Etape 3 : Diffusion du carbone de la zone 
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Les cadres III.5 et III.6 détaillent le calcul de l’ordre de grandeur du flux de diffusion pour le 
transport respectivement par diffusion gazeuse aux joints triples et par diffusion moléculaire aux 
joints de grains. 
 
Figure III.62 : Chemins de diffusion de CO envisagés dans l’oxyde formé à la surface du Haynes 230®. 
Transport dans les nanocanaux 
(joints triples de l’oxyde) 
Transport dans les joints de 










Calcul du flux de CO pour une diffusion de CO dans les joints de grains de l’oxyde :   









Φ×= δ  
En prenant les valeurs, PCOext = 5 Pa, T = 1173K, DCO (900°C) ≅ DCO (850°C) ≅ 10-14 cm2/s, [CO]int = 0,  
X = 10-4 cm, δ = 5 10-8 cm et Φ = 60 10-7 cm, on obtient JCO ≅ 1,3 10-23 mol/cm2/s. 
Calcul du flux de CO pour une diffusion gazeuse dans des nanocanaux :  
Afin de connaître le régime de diffusion dans un nanotunnel de 1 nm de diamètre, il faut dans un premier 
temps calculer le nombre de Knudsen définit par 
l
Kn
λ=  avec λ le libre parcours moyen de CO et l la 




πλ = avec d le diamètre 





n = .  
En prenant d ≅ 10-10 m, Ps = 105 Pa et Ts =1173 K, on trouve  λ ≅ 1,6 10-4 m. En posant le diamètre du 
nanocanal égal à 1 nm, λ >> l ce qui signifie que la diffusion dans le nanotunnel est gouvernée par la 
collision entre les molécules de CO et les parois du tunnel. 







kTlDk π×= avec M la masse moléculaire de CO [WAL66]. Avec M(CO) = 4,7 10
-26 kg  et   
l = 10-7 cm,  on trouve Dk  = DCO ≅ 3 10-3 cm2/s. 
A travers une section contenant deux nanotunnels par grain (d’après la figure III.63), l’expression du flux 









avec Φ la largeur moyenne d’un grain d’oxyde et A l’aire de la section du nanocanal (A=
4
2lπ
), avec X 
l’épaisseur de la couche d’oxyde (cm), DCO le coefficient de diffusion de CO dans la couche d’oxyde et 
][CO la concentration molaire en CO à chaque interface (mol/cm3). 
Si PCOext est la pression partielle de CO dans l’hélium impur au-dessus de la couche d’oxyde alors la 




COext =][  .  
En prenant les valeurs, PCOext = 5 Pa, T = 1173K, DCO (1173K) ≅ 3 10-3 cm2/s, [CO]int = 0 et X = 10-4 cm, le 
flux maximal de CO à travers la couche est : JCO ≅ 6,6 10-10 mol/cm2/s. 
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La vitesse de consommation de CO d’après la figure III.60 est inférieure à 10-12 mol/cm2/s.  
Il est donc possible qualitativement que la diffusion de CO dans les joints de grains d’un oxyde 
totalement compact (JCO ≅ 1,3 10-23 mol/cm2/s) soit l’étape limitante dans la partie stationnaire de 
la courbe. Néanmoins, comme nous l’avons discuté au paragraphe 3.4, il est peu vraisemblable 
que la couche formée sous He impur soit totalement imperméable aux gaz [LUP80] et ne 
contiennent pas des nanocanaux (diffusion gazeuse) [GIB73] [TOM89] (voir chapitre IV). Il 
suffirait alors que 0,15% des joints triples soient poreux pour que le flux de CO traversant 
la couche atteigne 10-12 mol/cm2/s (voir cadre III.5). A titre indicatif, si l’on avait postulé que 
les nanocanaux étaient en lieu et place des joints de grains avec une largeur arbitraire de 5 nm, ce 
seuil tombe à 0,005% (cette remarque fait référence aux résultats exposés dans le paragraphe 
IV.3.2.2.). 
 
• Régime pur Etape 3 : 
 
Supposons maintenant que la diffusion du carbone issu de la réaction d’oxydation par CO vers le 
cœur de l’alliage soit l’étape réactionnelle limitante pour l’ensemble du profil observé sur la 
figure III.60. 
On négligera, pour simplifier le calcul du flux de transport, la présence des carbures dans 
l’alliage. En traitant l’alliage comme un solide semi-infini, le flux de carbone diffusant de 
l’interface réactionnelle vers le cœur de l’alliage est donné, selon la première relation de Fick 






0][][)( −=   (III .15) 
 
avec [C]i la concentration en carbone à l’interface réactionnelle supposée constante, [C]0 la 
concentration en carbone à cœur, DC le coefficient de diffusion du carbone à 900°C et t le temps. 
Bongartz et al. [BON89]  ont mesuré des coefficients de diffusion du carbone dans des alliages à 
base Ni de l’ordre de 10-8 cm2/s à 850°C. Dans l’essai He-ox-6 (figure III.60), le flux de 
consommation de CO au bout de 2.104 s est égal à 5.10-12 mol/cm2/s. Pour obtenir un tel flux, il 
suffit d’après l’expression (III.15) avec [C]0 = 7,33 10-4 mol/cm3 (0,100% massique) que  
[C]i = 0,102%. Sur le profil SDL de la figure III.14, on observe que [C]i > 0,2% donc le flux de 
carbone vers le cœur de l’alliage doit être très supérieur à 5.10-12 mol/cm2/s. La diffusion du 
carbone dans l’alliage est trop rapide pour être, dans nos conditions d’essais, l’étape limitante de 
la réaction entre CO et l’alliage. 
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• Régime mixte Etape 2 + Etape 4: 
 
Nous avons mis en évidence dans le paragraphe 3.2.2.2 que CO réagit partiellement avec le 
chrome mais surtout avec l’aluminium selon la réaction (III.9) et probablement avec le silicium. 
La réaction avec le chrome est favorable au début d’exposition lorsque aCr est maximum. Par la 
suite, il est probable que CO réagisse majoritairement avec Al. Nous allons donc estimer le flux 
de consommation de CO que l’on obtient par la réaction avec l’aluminium car aCr n’est plus 
suffisant. 
La figure III.63 illustre le profil SDL de Al en surface après l’essai He-ox-6 et l’essai He-ox-25d 
qui ont duré respectivement 6 h et 25 h à 900°C sous He avec 20 µbar CO, 200 µbar H2 et  
20 µbar CH4. Al est fortement appauvri sous la couche d’oxyde et la concentration en Al à 
l’interface métal/oxyde diminue avec le temps : la concentration interfaciale [Al]i n’atteint plus 






















Figure III.63 : Profil SDL de l’aluminium en surface du Haynes 230® après les essais He-ox-6 et He-ox-25d. 
 
D’après la figure III.64, une baisse d’activité de Al à l’interface métal/oxyde induit une 
diminution de l’enthalpie libre de la réaction avec CO. Néanmoins, on constate que même quand 
son activité est très proche de 0 (égale à 10-9 sur la figure III.65), Al est susceptible de réagir.  

















Figure III.64 : Enthalpie libre de réaction entre CO et Al à différentes activités en aluminium sous 
PCO=20 µbar et en considérant que le carbone transféré par la réaction est en équilibre avec les carbures 
Cr23C6 [KUB79]. 
 
On fait l’hypothèse qu’après un certain temps la concentration en Al devient nulle à l’interface 
alliage/oxyde (comme peut le laisser supposer la décroissance en fonction du temps de la 
concentration en Al sous la couche d’oxyde sur la figure III.63).  
En supposant de plus que l’alliage est un solide semi-infini, nous avons d’après la première 






0][=  (III.16) 
 
avec [Al]0 la concentration en Al à cœur de l’alliage, t le temps de maintien à 900°C et DAl le 
coefficient de diffusion de Al dans l’alliage à 900°C. Il nous faut alors évaluer DAl. Le calcul est 













    
A partir de la relation (III.16), avec [Al]0 = 1,2.10-3 mol/cm3, DAl (900°C) = 4.10-13 cm2 et 
 t = 90000 s, on trouve finalement JAl ≅ 1,4.10-12 mol/cm2/s. D’après la réaction (III.9), la 
stoechiométrie est de 1,5 fois Al par CO ayant réagi. Par ailleurs, CO ne pourra oxyder Al 
Détermination du coefficient de diffusion d’Al dans le Haynes 230® à 900°C : 
Les figures III.65 et III.66 montrent les profils des concentrations molaires d’Al par SDL en fonction de la 































































On va supposer pour le calcul du coefficient de diffusion que la concentration d’Al à l’interface est 




















avec x en cm, [Al] en mol/cm3, t en s et DAl en cm2/s. 
Les deux profils s’ajustent très bien avec des coefficients de corrélation supérieurs à 0,99. Les coefficients 
de diffusion de l’aluminium obtenus pour l’essai He-ox-6 et He-ox-25d sont du même ordre de grandeur 
avec des valeurs respectives de 5.10-13 cm2/s et 3.10-13 cm2/s. Ces valeurs sont proches du coefficient de 
diffusion de Al dans Ni à 850°C égale à 6,5.10-13 cm2/s [LUP80]. Pour la suite, on prendra une valeur 
moyenne DAl (900°C) = 4.10-13cm2/s.  
Figure III.65 : Concentration molaire 
d’Al en surface du Haynes 230® en 
fonction de la profondeur après l’essai 
He-ox-6. 
Figure III.66 : Concentration molaire 
d’Al en surface du Haynes 230® en 
fonction de la profondeur après l’essai 
He-ox-25d. 
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CO ≅ 1,4.10-15 mol/cm2/s. 
La valeur de la vitesse de consommation de CO après 15 h à 900°C sur la figure III.60 est 
inférieure à 10-12 mol/cm2/s donc il est possible que la réaction d’interface et la diffusion de Al 
dans l’alliage gouvernent la vitesse de consommation de CO.  
 
Au final, après avoir étudié les étapes majeures de l’oxydation du Haynes 230® par CO, il est 
possible de proposer un scénario expliquant la cinétique de consommation de CO : 
 
1. Durant un temps transitoire (<15 h), CO réagit fortement à l’interface 
alliage/oxyde  avec les éléments réactifs Al, Si voire Cr. Au fur et à mesure de 
l’oxydation, une couche d’oxyde de chrome continue et plus ou moins 
compacte se forme en surface. La surface réactive et l’activité des éléments 
réactifs diminuent, la vitesse de consommation de CO décroît. 
2. Puis après 15 h d’exposition à 900°C s’établit probablement un régime quasi-
stationnaire. La couche d’oxyde est perméable à CO via des courts-circuits de 
diffusion (joints de grains, nanocanaux). La vitesse de consommation de CO 
est très faible (<10-12 mol/cm2/s). La cinétique est probablement gouvernée par 
un régime mixte entre la réaction d’interface avec Al et la diffusion d’Al dans 
l’alliage sous-jacent. 
  
3.3. Schéma réactionnel de formation de couche d’oxyde sur le Haynes 230® 
dans l’hélium impur  
 
 
Le schéma global exposé dans ce paragraphe présente l’évolution dans le temps de la couche 
d’oxyde formée à la surface du Haynes 230® sous He impur à 850°C - 900°C. Dans un souci 
d’allégement du schéma, les atomes d’oxygène et d’hydrogène ne sont pas représentés. Seuls les 
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Ségrégation de surface et oxydation par H2O(g) et CO des éléments d’alliage  
Cr, Mn, Al et Si. 
 








Formation d’une couche d’oxyde: croissance d’une couche cationique d’oxyde 
riche en Cr et Mn majoritairement par réaction avec H2O et d’oxyde interne riche 
en Cr et Al majoritairement par réaction avec CO. 
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Croissance en externe d’une couche de spinelle de Mn-Cr compacte par 
réaction avec H2O. 
Oxydation intergranulaire d’aluminium. 
Très faible réactivité de CO : la surface est appauvrie en éléments très réactifs 
(Al, Si) et la cinétique est certainement limitée par un régime mixte réaction 
interfaciale – diffusion de Al dans l’alliage.  
 
4. Bilan  
 
Le Haynes 230® forme sous He impur à 850-900°C une couche d’oxyde de surface riche en Cr 
et en Mn par réaction avec la vapeur d’eau et le monoxyde de carbone. La morphologie de cette 
couche est dépendante des teneurs respectives en H2O et CO dans l’hélium.  
• H2O(g) réagit principalement à l’interface gaz/oxyde avec les cations Cr3+ et Mn2+ pour 
faire croître une couche d’oxyde externe.  
• CO présente une réactivité fortement dépendante de l’activité en Cr et préférentielle sur 
les éléments mineurs Al et Si. Il réagit donc principalement à l’interface métal/oxyde 
favorisant ainsi la croissance d’oxyde interne.  
De part l’appauvrissement progressif des éléments mineurs à la surface de l’alliage, la réactivité 
de CO n’intervient que dans les temps initiaux d’exposition (c'est-à-dire quelques heures). La 
cinétique d’oxydation sera donc à long terme déterminée par la réaction avec la vapeur 
d’eau.  
Par H2O 
Spinelle de Mn-Cr 
Diffusion de CO dans la couche d’oxyde 
via des nanocanaux et joints de grains 
Haynes 230® 
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Par ailleurs, la couche d’oxyde au bout de 25 h d’oxydation sous He impur n’est pas 
parfaitement imperméable et possède des imperfections physiques (nanocanaux, joint de grains) 
permettant l’accès direct des molécules, notamment CO, à l’interface métal/oxyde.  
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Etude de la réaction de destruction de la 
couche d’oxyde sous hélium impur à haute 
température 
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Ce chapitre présente l’ensemble des résultats obtenus sur la destruction à haute température 
(T>900°C) de la couche d’oxyde formée préalablement à 900°C sur le Haynes 230® et les 
alliages « modèles ». Les différents essais avec leurs conditions expérimentales sont décrits dans 
le tableau II.des présenté dans le chapitre II. 
 
L’objectif de cette étude est de : 
 
• Caractériser la réaction de destruction de couche d’oxyde se déroulant à haute 
température à la surface du Haynes 230® en identifiant clairement à la fois les réactifs et 
les produits de la réaction. 
• Comprendre l’influence de différents paramètres sur la réaction de destruction de la 
couche : concentration des espèces gazeuses dans l’hélium impur notamment CO et CH4, 
activité en chrome et en carbone, milieu de préoxydation à 900°C. 
• Proposer des éléments sur la cinétique de la réaction. 
• Proposer au final un mécanisme de destruction de la couche d’oxyde. 
 
Ce chapitre est séparé en deux parties : d’abord la description du programme expérimental en 
soulignant les résultats marquants puis sa discussion.  
La réaction de destruction associée à une forte décarburation à haute température a été mise en 
évidence par le passé sur d’autres alliages à base Ni riches en Cr [QUA85b]. Mais peu d’études 
complètes du phénomène associant identification du schéma réactionnel, quantification des 
facteurs influents, examen de sa thermodynamique et de sa cinétique, ont été effectuées.  
C’est pourquoi, dans un premier temps, nous mettrons en évidence la destruction de la couche 
d’oxyde formée préalablement à la surface du Haynes 230® à 900°C durant la montée en 
température (980°C) en couplant analyse in-situ de la composition des gaz dans l’hélium et 
caractérisation minutieuse de la surface.  
Dans un second temps, nous examinerons le rôle du carbone en solution dans l’alliage ainsi que 
l’influence des espèces gazeuses présentes dans l’hélium impur sur le déroulement de la réaction.  
Ensuite, on étudiera l’influence de la pression partielle de CO dans l’hélium impur, l’influence 
de la composition chimique de l’alliage ainsi que l’influence de l’atmosphère de préoxydation 
sur la réaction de destruction de la couche d’oxyde. Afin de pouvoir comprendre au mieux la 
destruction de la couche d’oxyde au regard des données physiques de nos alliages, l’activité en 
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chrome dans le Haynes 230® et les alliages modèles ont été déterminées expérimentalement par 
Spectrométrie de Masse à Haute Température couplée à une méthode d’effusion dans des 
cellules de Knudsen (Annexe F).  
Une fois le schéma de la réaction identifié, nous tenterons d’élucider le mode de transport de CO 
à travers la couche et de comprendre l’évolution de la morphologie de l’interface métal/oxyde. 
Enfin, la cinétique de destruction de la couche d’oxyde et de décarburation peu présentée dans 
les travaux du passé, sera étudiée. L’évolution de la vitesse de dégagement du monoxyde de 
carbone au fil du temps pourra nous donner des éléments de réponse sur un éventuel contrôle de 
la réaction à long terme par la diffusion du carbone dans l’alliage. 
2. Essais et résultats expérimentaux  
 
Nous rassemblons ici les résultats expérimentaux selon trois axes.  
Tout d’abord, nous exposerons les résultats sur l’exposition de Haynes 230® à haute température 
(980°C principalement). 
Puis nous présenterons des essais réalisés dans le but de permettre une meilleure compréhension 
des phénomènes rencontrés sur le Haynes 230®.  
Enfin, nous étudierons la température de début de destruction de la couche d’oxyde en fonction 
de la composition de l’alliage (teneur en chrome), de l’atmosphère de préoxydation de l’alliage 
et de la pression partielle en monoxyde de carbone dans l’hélium. 
 
2.1. Essai de destruction de la couche d’oxyde du Haynes 230® sous atmosphère 
d’hélium impur  
 
Dans ces essais, deux échantillons subissent le programme thermique rappelé figure IV.1 sous 
He impur.  
De manière générale, on va coupler analyses de gaz et observations de la microstructure. On 
comparera systématiquement l’aspect des échantillons après l’étape 1 d’oxydation à celui après 
l’étape 2 afin de déterminer les évolutions morphologiques survenues pendant cette dernière 
étape. 
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Figure IV.1 : Programme de température des essais de destruction de la couche d’oxyde. 
 
2.1.1. Essai sous He impur avec 50 µbar de CO  à 980°C avec temps de maintien de 
20 h 
 
2.1.1.1.Analyse en ligne par Chromatographie en Phase Gazeuse 
 
L’analyse chromatographique en phase gazeuse en sortie de four, présentée figure IV.2, révèle 
durant la première partie de l’essai une consommation de CO (voir chapitre III) puis durant la 












































Figure IV.2 : Analyse par Chromatographie en Phase Gazeuse de CO et CH4  à la sortie du four et 
programme thermique en fonction du temps durant l’essai He-ox-25b-des-20a30. 
                                                 
30 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 49, CH4 : 21, H2 : 195, H2O : 1,6 
t (s) 
T (°C) 
Etape 1 : 900°C, 25 h 
1°C/min 
Hélium impur 
Refroidissement sous  
Hélium 5.5 
Etape 2 : 980°C, 6-184 h 
0,5°C/min 
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Le critère établi pour repérer le début de dégagement de CO est  





PCO ). Il tient compte du pouvoir de 
résolution de la CPG afin de garantir le début d’une réaction. La température critique à partir de 
laquelle ce dégagement commence est TA = 961°C±5°C. Cette production de CO augmente 
jusqu’à ce que la température atteigne 980°C, puis, diminue progressivement pendant le maintien 
en température à 980°C. En parallèle, on observe une consommation de CH4 qui augmente lors 
de la montée en température à 980°C puis reste sensiblement constante lors du maintien en 
température à 980°C.  
Le dégagement de CO est trop important pour être entièrement corrélé à la consommation de 
CH4. En effet, seulement 25% de ce dégagement peut être expliqué par une réaction impliquant 
CH4 telle que la réaction :  
 
224 3HCOOHCH +=+  (IV.1) 
 
En outre, la réaction gaz/gaz (IV.1) ne se produit pas en dessous de 950°C comme le montre la 
figure IV.3 présentant les variations de la composition de l’hélium impur lors d’un essai sans 




































temps (s)  
Figure IV.3 : Analyse par Chromatographie en Phase Gazeuse de CO et CH4 à la sortie du four et 
programme thermique en fonction du temps durant un essai de balayage d’hélium impur sans échantillon. 
L’hélium impur est de composition 22,5 µbar CO, 20,5 µbar CH4, 196 µbar H2 et environ 2 µbar H2O. 
 
2.1.1.2.Gain de masse des échantillons 
  
Les échantillons, à la fin de l’essai He-ox-25b-des-20a (étape 2), ont une prise de masse 
moyenne de +0,06 mg/cm2, soit uniquement 50% de la prise de masse des échantillons après 
Chapitre IV : Etude de la réaction de destruction de la couche d’oxyde sous hélium impur à haute température 
 137
l’essai d’oxydation He-ox-25b (étape 1). Aucune trace d’écaillage de la couche n’a été observée 
dans le four ou sur la surface de l’échantillon ce qui signifie donc que, lors de la montée en 
température et le maintien pendant 20 h à 980°C, les échantillons ont perdu de la masse.  
 
2.1.1.3.Analyses microscopiques de la surface 
 
Les figures IV.4 et IV.5 montrent une coupe transverse de la surface des échantillons de 
 Haynes 230® respectivement après les essais He-ox-25b (étape 1) et He-ox-25b-des-20a ( 
étape 2).   
                  
Figure IV.4 : Image MEB-FEG en contraste d’éléctrons rétrodiffusés d’une coupe transverse de la surface du 
Haynes 230® après l’essai He-ox-25b. 
 
                                     
Figure IV.5 : Image MEB-FEG en contraste d’éléctrons rétrodiffusés d’une coupe transverse de la surface du 
Haynes 230® après l’essai He-ox-25b-des-20a. 
 
2µm 
Carbure originel riche en W et Cr 
Dépôt de Nickel 
Dépôt d’or Oxyde riche en Cr et Mn 
Haynes 230® 
2µm 
Excroissances « métalliques » dans la couche d’oxyde 
Haynes 230® 
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On constate que la couche après la montée et le maintien en température à 980°C est plus fine 
avec une rugosité importante à l’interface métal-oxyde. Des excroissances « métalliques » reliées 
à l’alliage sous-jacent apparaissent à plusieurs endroits dans la couche d’oxyde. Elles sont 
accompagnées de fins nodules sombres présents sous la couche d’oxyde dans l’alliage. Des 
analyses par MET de ces phases à forme très géométrique ont révélé qu’ils s’agissaient d’oxydes 
riches en aluminium de type Al2O3 (figure IV.6 et tableau IV.1). Leur taille varie entre 25 et   
100 nm.  
 
 
Figure IV.6 : Image MET des fins précipités sous la couche d’oxyde. 
 
2.1.1.4.Analyse par Spectrométrie à Décharge Luminescente (SDL) 
 
La figure IV.7 compare les profils en profondeur de la surface des échantillons après les essais 




















Figure IV.7 : Comparaison des profils SDL des éléments à la surface du Haynes 230® après les essais He-ox-
25b et He-ox-25b-des-20a. 
Zone analysée % at Al % at O 
1 45 55 
2 48 52 




Tableau IV.1 : Analyse EDS des points 1, 2 et 3 de la 
figure IV.6 (résultats normalisés à 100%). 
Cr après étape 1 
Cr après étape 2 
Al après étape 2 
Al après étape 1 
Mn après étape 2 
Mn après étape 1 
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Durant l’étape de montée et de maintien à 980°C (étape 2), la couche d’oxyde surfacique s’est 
fortement appauvrie en chrome (courbe rouge), légèrement en manganèse (courbe violette) et 
s’est enrichie en aluminium (courbe marron). Un deuxième pic est présent sur le profil 
d’aluminium plus en profondeur (vers 14 s) après l’essai He-ox-25b-des-20a. Il doit 
correspondre aux nodules et précipitations internes d’alumine déjà mis en évidence par MET 
(figure IV.6). L’intérêt de la technique SDL est surtout de pouvoir suivre le profil de carbone 
dans le matériau. La figure IV.8 présente le profil de carbone à la surface des échantillons après 
































Figure IV.8 : Comparaison des profils SDL du carbone et du chrome à la surface du Haynes 230® après les 
essais He-ox-25b (étape 1) et He-ox-25b-des-20a (étape 2). 
 
Les profils de chrome ont également été ajoutés afin de localiser la couche d’oxyde. On 
remarque que l’alliage a été appauvri en carbone sous la couche d’oxyde durant l’essai He-ox-
25b-des-20a sur une profondeur d’environ 10 µm - 80 secondes d’érosion. On peut également 
noter la présence d’un pic de carbone vers l’interface métal/oxyde après les deux étapes. Le pic 
est beaucoup plus intense après He-ox-25b-des-20a qu’après l’essai d’oxydation à 900°C. Il ne 
peut ni provenir du craquage des huiles du système de pompage de la chambre d’analyse ni 
d’espèces carbonées de pollution à la surface des échantillons car si tel était le cas, il apparaîtrait 
sur les deux profils au bout du même temps d’érosion. 
Cr après étape 1 
Cr après étape 2 
C après étape 1 
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2.1.2. Essai sous He impur avec 50 µbar de CO à 980°C avec un temps de maintien 
de 184 h  
 
L’essai He-ox-25-des-18431 a été réalisé sous une atmosphère d’hélium impur avec 54,4 µbar de 
CO. Cette atmosphère contrairement à celle employée dans l’essai He-ox-25b-des-20a ne 
contient pas de CH4. L’analyse CPG de CO est comparable à l’essai He-ox-25b-des20a avec une 
consommation durant l’étape 1 et une production durant l’étape 2 qui se stabilise à un niveau 
faible. 
 
2.1.2.1.Analyses microscopiques et DRX de la surface 
 
Les figures IV.9 et IV.10 présentent des images MEB-FEG de la coupe transversale de la surface 
du Haynes 230® après l’essai He-ox-25-des-184. 
 





On observe la présence d’une fine couche d’oxyde, très peu adhérente et pulvérulente. Une 






                                                 
31 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 54,4, H2 : 189, H2O : 0,6 
Figure IV.9 : Image MEB-FEG en contraste 
d’électrons rétrodifffusés de la coupe 
transversale du Haynes 230® après l’essai He-
ox-25-des-184. 
Figure IV.10 : Image MEB-FEG en contraste 
d’électrons rétrodifffusés de la coupe 
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Figure IV.11 : Diffractogramme θ/2θ  de la surface du Haynes 230® après l’essai He-ox-25-des-184 (rouge) 
comparé au diffractogramme du Haynes 230® à l’état initial (bleu). 
 
Le diffractogramme révèle, d’une part, que l’on caractérise la totalité de la couche d’oxyde 
puisque des pics de la matrice sont visibles, et d’autre part, que cette couche est constituée 
entièrement de la phase spinelle Mn1,5Cr1,5O4. La phase Cr2O3 présente dans la partie interne de 
l’oxyde après l’étape d’oxydation à 900°C (voir figure III.10) a totalement disparu. Afin 
d’identifier parfaitement les pics appartenant à Mn1,5Cr1,5O4, une analyse plus fine de la couche a 











Figure IV.12 : Diffractogramme de la surface du Haynes 230® en incidence rasante (1°)  
après l’essai He-ox-25-des-184. 
 


















Counts a: Mn1.5Cr 1.5O4 
b: Matrice Haynes 230 
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On constate aussi sur la figure IV.9 que des carbures secondaires liés au vieillissement thermique 
ont précipité aux joints de grains à cœur de l’alliage. Ces carbures sont absents sur une 
profondeur d’environ 30 µm. De l’oxyde inter et intragranulaire d’Al2O3 est présent en 
subsurface. Les carbures riches en W du type M6C sont toujours présents dans la zone sans 
carbures secondaires.  
 
2.1.2.2.Analyse par Spectrométrie à Décharge Luminescente (SDL) 
 
Les profils de carbone de surface après les essais He-ox-25b (étape 1) et He-ox-25-des-184 















% C après l'étape 1 et 2
% C après l'étape 1
 % C initial
 
Figure IV.13 : Comparaison du profil SDL du carbone à la surface du Haynes 230® après l’essai He-ox-25b 
(étape 1) et l’essai He-ox-25-des-184 (étape 1 et 2). 
 
La comparaison des profils de carbone après les deux étapes confirme notre observation du 
paragraphe 2.1.1.4 pour l’essai He-ox-25b-des-20a : il y a une décarburation de la subsurface de 
l’alliage durant le palier en température à 980°C. Il est à noter que la teneur massique en carbone 
suite à l’essai He-ox-25-des-184 n’atteint la teneur initiale de 0,1% qu’à environ 250 s. La 
vitesse d’érosion dans le Haynes 230® étant de 7 µm/min environ, la décarburation atteint donc 
environ 30 µm. Cette profondeur correspond exactement à la profondeur de disparition des 
carbures secondaires aux joints de grains visible sur la figure IV.9. 
La consommation de carbone augmente avec la durée de maintien à 980°C. La décarburation est 
d’autant plus visible que l’atmosphère de l’essai ne contient pas de CH4 qui évite tout 
enrichissement simultané de la subsurface en carbone. Par ailleurs on constate, comme pour 
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l’essai He-ox-25b-des-20a, la présence d’un pic de carbone important aux abords de l’interface 
métal/oxyde. 
 
2.1.3. Essais sous He impur avec 20 µbar de CO à 980°C avec un temps de 
maintien de 20 h  
 
2.1.3.1.Analyse en ligne par Chromatographie en Phase Gazeuse 
 
La figure IV.14 présente l’analyse chromatographique en phase gazeuse en sortie de four de CO 







































temps (s)  
Figure IV.14 : Analyse par Chromatographie en Phase Gazeuse de CO et CH4 à la sortie du four et 
programme thermique en fonction du temps durant l’essai He-ox-25-des-20c. 
 
Comme pour l’essai He-ox-25b-des-20a, on constate une consommation de CO durant le 
maintien à 900°C puis lors de la montée en température un fort dégagement de CO. Le 
dégagement débute à une température TA différente de celle de l’essai He-ox-25b-des-20a, à 
savoir 938 ± 5°C. Parallèlement aux variations de PCO, on observe une consommation de 
méthane durant le maintien à 900°C (~0,5 µbar) qui augmente durant la montée en température 
et s’accentue fortement durant le maintien à 980°C pour atteindre environ 4 µbar. Comme pour 
l’essai He-ox-25b-des-20a, cette consommation est très inférieure au dégagement de CO qui 
                                                 
32 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 22,4, CH4 : 19,2, H2 : 198, H2O : 0,8 
PCH4 
PCO 
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atteint un maximum de 18 µbar à 980°C. Il est à noter par ailleurs que ce dégagement est presque 
deux fois supérieur à celui enregistré durant l’essai He-ox-25b-des-20a. 
 
2.1.3.2.Analyse microscopiques de la surface 
 
Une coupe transverse de la surface du Haynes 230® observée au MEB est présentée figure IV.15.  
 
 
Figure IV.15 : Image MEB en contraste d’électrons rétrodiffusés d’une coupe transverse de la surface du 
Haynes 230® après l’essai He-ox-25-des-20b33. 
 
Pour ces conditions expérimentales, il n’y a quasiment plus d’oxyde en surface. La surface n’est 
plus plane mais très perturbée. Sous cette surface apparaissent toujours de nombreux petits 
nodules noirs ainsi que de l’oxyde intergranulaire. Des analyses EDS de la surface sur la 
figure IV.15 révèlent que l’oxyde intergranulaire est riche en aluminium, probablement de 
l’Al2O3 déjà présent après l’étape d’oxydation à 900°C mais dont la quantité a augmenté durant 
la montée et le maintien à 980°C. Le peu d’oxyde encore présent en extrême surface est riche en 
Mn et Cr. 
La  figure IV.16 présente la surface de cet échantillon vue de dessus par MEB.  
 
                                                 
33 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 22, H2 : 196, H2O : 1 
Al2O3 
Oxyde riche en Mn et en Cr 
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Figure IV.16 : Image MEB en contraste d’électrons rétrodiffusés de la surface du Haynes 230 après l’essai 
He-ox-25-des-20b.  
 
On remarque la présence de très nombreux îlots externes fortement présents au dessus des joints 
de grains de l’alliage mais aussi à cœur des grains d’alliage. Des analyses EDS de ces îlots 
(figure IV.17 et tableau IV.2) révèlent que leur composition est proche de la matrice initiale 
contrairement à la zone adjacente riche en oxygène, manganèse et aluminium.  
 
 
Figure IV.17 : Image MEB en contraste d’électrons  
rétrodiffusés de la surface du Haynes 230® après l’essai He-ox-25-des-20b.  
 
Afin d’évaluer l’influence du temps de maintien à 980°C sur l’état de la couche, deux essais, He-
ox-25-des-20c et He-ox-25-des-634 ont été effectués pendant respectivement 20 h et 6 h sous la 
même atmosphère. Les figures IV.18 et IV.19 présentent des photos MEB en coupe transversale 
des échantillons après ces deux essais.  
 
                                                 
34 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 22, CH4 : 19,2, H2 : 200, H2O : 0,4 
% massique Ilot métallique Oxyde Matrice Initiale 
O ~2 ~10 ~0 
Al 0 1.5 0.4 
Cr 20.7 20.8 22.0 
Ni 59.7 50.1 59.6 
Mn 0.6 1.0 0.5 
Mo 0.1 0.4 1.3 
W 17.0 16.1 14.7 
Ilot métallique 
Oxyde
Tableau IV.2 : Analyses EDX des pointés de 
la figure IV.18. 
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Figure IV.18 : Image MEB en contraste d’électrons rétrodiffusés d’une coupe transverse de la surface du 
Haynes 230® après l’essai He-ox-25-des-6. L’échantillon n’a pas subi de dépôt de nickel. 
 
 
        
Figure IV.19 : Image MEB en contraste d’électrons rétrodiffusés d’une coupe transverse de la surface du 
Haynes 230® après l’essai He-ox-25-des-20c. 
 
L’observation des deux surfaces montre que l’épaisseur de la couche d’oxyde se réduit dans le 
temps. La morphologie laisse aussi penser que la réduction s’opère de l’intérieur vers l’extérieur 
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2.2. Essais de compréhension de la réaction  
 
2.2.1. Comparaison entre l’état de surface à haute température sous He impur 
d’un alliage avec carbone Ni-22Cr-14W-0,1C et sans carbone Ni-22Cr-14W 
 
 
Figure IV.20 : Programme de température des essais He-ox-25g et He-ox-25g-des-3a35. 
 
Pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C, deux échantillons sont portés à 900°C (1°C/min) sous un 
mélange d’hélium impur contenant 21 µbar de CO, 196 µbar de H2, 18µbar de CH4 et 0,5 µbar 
de H2O puis maintenus à cette température pendant 25 h : essai He-ox-25g.  
Dans un four en parallèle, deux échantillons du même alliage subissent le même traitement puis 
sont portés sous le même mélange à 1050°C avec une vitesse de 0,5°C/min et maintenus 3 h : 
He-ox-25g-des-3a. 
Cette procédure est également appliquée pour l’alliage Ni-22Cr-14W sous la même atmosphère: 
essai He-ox-25g-des-3b. 
 
2.2.1.1.Analyse en ligne par Chromatographie en Phase Gazeuse 
 
La figure IV.21 présente une comparaison entre l’analyse en ligne par CPG de l’essai He-ox-
25g-des-3a et He-ox-25-des-3b sur l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-22Cr-14W.  
 
                                                 
35 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 21, CH4 : 18, H2 : 196, H2O : 5 
t (s) 
T (°C) 
900°C, 25 h 
1°C/min 
Hélium impur 
Refroidissement Hélium 5.5 
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Figure IV.21 : Comparaison de l’analyse CPG de CO et CH4 après les essais He-ox-25g-des-3a et  
He-ox-25-des-3b respectivement sur les alliages Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-22Cr-14W. 
 
Pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C, on note un dégagement important de CO (environ 39 µbar) 
lors de la montée en température à partir de sensiblement 900°C. Il se pourrait même qu’un léger 
dégagement se produise pendant le maintien en température à 900°C. Parallèlement, CH4 est 
consommé à hauteur d’environ 5 µbar soit un peu plus de 10% du CO dégagé. 
Pour l’alliage Ni-22Cr-14W, on n’observe qu’un faible dégagement de CO de 6 µbar 
commençant légèrement au dessus de 900°C ; il est très légèrement supérieur à la consommation 
de CH4 observée simultanément qui est de 5 µbar et peut donc quasi entièrement correspondre à 
la réaction (IV.1). 
 
2.2.1.2.Analyses microscopiques de la surface et des tranches des échantillons de 
l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C 
 
La figure IV.22 compare des photos de l’état de surface de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C après 
l’essai d’oxydation à 900°C He-ox-25g36 et l’essai He-ox-25g-des-3a37 à plus haute température.  
 
 
                                                 
36 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 22, CH4 : 18,9, H2 : 196, H2O : 1 
37 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 21, CH4 : 18, H2 : 196, H2O : 5 
Chapitre IV : Etude de la réaction de destruction de la couche d’oxyde sous hélium impur à haute température 
 149
 
Figure IV.22 : A = Echantillon de Ni-22Cr-14W-0,1C après l’essai He-ox-25g : 900°C-25 h sous He impur, 




Une couche d’oxyde se développe durant le maintien à 900°C. Le dégradé de couleur des grains 
après oxydation à 900°C suggère une différence d’épaisseur suivant l’orientation du grain.  
La couche formée a ensuite été détruite durant la montée en température (essai He-ox-25g-des-
3a). Cette destruction n’est pas uniforme sur toute la surface. Elle est plus ou moins complète 
selon les grains, très probablement suivant leur orientation. L’état de surface après les essais 
d’He-ox-25g et He-ox-25g-des-3a est visualisé par MEB-FEG avec un contraste en électrons 
secondaires (voir figures IV.23 et IV.24).  
 








Figure IV.23 : Image MEB-FEG en contraste 
d’électrons secondaires de la surface de l’alliage Ni-
22Cr-14W-0,1C après l’essai He-ox-25g. 
Figure IV.24 : Image MEB-FEG en contraste 
d’électrons secondaires de la surface de l’alliage 
Ni-22Cr-14W-0,1C après l’essai He-ox-25g-des-3a. 
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Après 3 h de maintien à 1050°C (figure IV.24), la couche est partiellement détruite : on observe 
l’apparition zones affaissée appauvrie en oxygène. La destruction de la couche est plus ou moins 
complète suivant le grain de l’alliage. 
 




Les figures IV.25 et IV.26 présentent en coupe transverse la surface de l’alliage 
Ni-22Cr-14W-0,1C après respectivement les essais He-ox-25g et He-ox-25g-des-3a. 
Sur la figure IV.25, on constate la formation d’une couche continue d’oxyde d’environ 600 nm 
d’épaisseur. On peut aussi noter la formation de pores à l’interface métal/oxyde et dans les joints 
de grains de l’alliage qui sont très certainement la conséquence de la coalescence de lacunes de 
Cr apparues après le départ d’atomes de chrome vers l’extérieur (voir chapitre III).  
Après la montée à 1050°C et le maintien pendant 3 h, la couche d’oxyde est plus fine sur 
certaines zones et a parfois disparue totalement sur d’autres zones. Etant donné l’aspect de la 
surface après l’essai, sur la figure IV.26, la possibilité n’est pas écartée qu’une partie de la 
couche se soit écaillée bien qu’aucune trace d’oxyde n’ait été observée dans le four. 
 
2.2.1.3.Analyses microscopiques de la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W 
 
La morphologie de la couche après oxydation durant l’étape 1 est comparable à celle de l’alliage 
Ni-22Cr-14W-0,1C avec la croissance d’une couche d’oxyde continue  riche en Cr.  
L’état de surface après l’étape 2 de montée à 1050°C – essai He-ox-25-des-3b38 - est présenté 
figure IV.27.  
 
                                                 
38 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 21, CH4 : 18, H2 : 196, H2O : 5 
Formation de pores sous la couche 
et dans le joint de grains 
Figure IV.25 : Image MEB-FEG en 
contraste d’électrons rétrodiffusés de la 
coupe transverse de la surface de l’alliage 
Ni-22Cr-14W-0,1C après l’essai He-ox-25g. 
Figure IV.26 : Image MEB-FEG en contraste 
d’électrons rétrodiffusés d’une coupe transverse de 
la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C après 
l’essai He-ox-25g-des-3a 
1 µm 
Zone de destruction totale 
Couche d’oxyde 
Couche d’oxyde 
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Figure IV.27 : Image MEB-FEG de la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W après l’essai He-ox-25-des-3b. 
 
Contrairement à l’alliage Ni-22Cr-14W-0.1C, la surface est toujours recouverte d’oxyde de 
chrome à morphologie très facettée.  
La figure IV.28 présente cette même couche d’oxyde en coupe transverse. Elle est continue sur 




Figure IV.28 : Image MEB-FEG en contraste d’électrons rétrodiffusés de la coupe transverse de la surface de 
l’alliage Ni-22Cr-14W après l’essai He-ox-25-des-3b. 
 
2.2.1.4.Analyses par SDL des échantillons Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-22Cr-14W 
 
Une comparaison des profils SDL des surfaces des échantillons de Ni-22Cr-14W-0,1C après les 
essais He-ox-25g et He-ox-25g-des-3a est présentée figure IV.29.  
































Figure IV.29 : Comparaison des profils SDL de la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C après les essais    
He-ox-25g (étape 1) et He-ox-25g-des-3a (étape 2). 
 
Après l’essai He-ox-25g (étape 1), la surface est faite d’oxyde de chrome. Sous la couche, on 
note un appauvrissement en Cr et en carbone sur 2,7 µm. La teneur en chrome sous la surface est 
probablement très inférieure à la valeur de 18% mesurée par la SDL car l’interface métal/oxyde 
est irrégulière (figure IV.25). La diminution de la teneur en carbone s’accompagne d’un léger 
enrichissement plus en profondeur de l’alliage. Toutefois, il y a globalement une faible perte de 
carbone en accord avec le léger dégagement de CO constaté par analyse CPG. On observe 
également un pic de carbone dans la couche d’oxyde qui ne peut pas correspondre à un pic de 
pollution (intrinsèque à la technique SDL ou pollution de surface de l’alliage) car il se situe trop 
en profondeur. 
Après l’essai He-ox-25g-des-3a (étape 2), la concentration en chrome est globalement uniforme 
avec un léger pic en surface. Les teneurs en W et Ni sont également globalement uniformes sur 
toute la profondeur. L’alliage est fortement décarburé. Au bout d’un temps d’érosion de 250 s 
soit environ 30 µm de profondeur, la teneur en carbone n’est que de 0,06% au lieu de 0,1% à 
cœur. 
Le profil SDL de la surface de l’échantillon de Ni-22Cr-14W après l’essai He-ox-25-des-3b est 
présenté figure IV.30.  
Cr après étape 1 
Cr après étape 2 
C après étape 1 





































Figure IV.30 : Profil SDL de la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W après l’essai He-ox-25-des-3b  
(étape 2). 
 
Le signal de carbone de l’échantillon à l’état initial est présenté en rose clair. On constate qu’une 
couche surfacique riche en chrome s’est formée. L’intensité du signal de C est, sous la couche 
d’oxyde, égale à celle de l’échantillon initial. Néanmoins, on peut constater dans la couche un 
pic de carbone d’allure similaire à celui observé sur l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C mais de plus 
faible intensité. L’alliage n’ayant pas de carbone en volume, le carbone présent provient 
obligatoirement des espèces carbonées présentes dans l’hélium – CO et/ou CH4. On peut penser 
qu’à l’étape d’oxydation ces deux espèces ont transféré du carbone dans l’alliage. Ce dernier 
aura ensuite réagi à l’étape 2 pour produire du CO à l’interface alliage/oxyde. 
 
2.2.2. Essais de montée rapide du Haynes 230® à 980°C sous hélium pur avec et 
sans étape d’oxydation à 900°C 
 








Figure IV.31 : Programme de température de l’essai Hepur-20. 
t (s) 
T (°C) 980°C, 20 h 
12°C/min 








C après étape 2 
 C initial dans l’alliage 
Chapitre IV : Etude de la réaction de destruction de la couche d’oxyde sous hélium impur à haute température 
 154
L’essai Hepur-20 consiste à porter rapidement deux échantillons de Haynes 230® à 980°C 




Figure IV.32 : Programme de température de l’essai He-ox-29-des-Hepur-2039. 
 
Dans l’essai He-ox-29-des-Hepur-20, deux échantillons subissent une montée à 900°C (1°C/min) 
puis un maintien pendant 29 h sous He impur avec 21µbar de CO, 196µbar de H2 et environ 
10µbar H2O (figure IV.33). Ils sont alors refroidis à 800°C et le gaz changé par de l’hélium pur. 
Les échantillons sont ensuite portés à 900°C (3°C/min) puis à 980°C/min (0,7°C/min) sous He 
pur (même teneur en vapeur d’eau).  
 
2.2.2.1.Analyse en ligne par Chromatographie en Phase Gazeuse 
 
La figure IV.33 présente l’analyse par Chromatographie en Phase Gazeuse en sortie de four 
durant l’essai Hepur-20. 
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Figure IV.33 : Analyse par CPG de CO et CO2 en sortie de four et programme thermique en fonction du 
temps durant l’essai Hepur-2040. 
 
Lors de la montée en température, un faible dégagement de CO2 et de CO se produit vers 400°C 
puis une production de CO à haute température qui atteint un maximum d’environ 4,5 µbar puis 
qui diminue au cours du temps lors du maintien à 980°C. 
La figure IV.34 présente l’analyse CPG de CO en sortie de four pendant l’essai He-ox-29-des-
Hepur-20. 
                                                 
40 Composition de l’hélium (µbar) : H2O : 4-5 






























temps (s)  
Figure IV.34 : Analyse par CPG de CO en sortie de four et programme thermique en fonction du temps 
durant l’essai He-ox-29-des-Hepur-20. 
 
On observe une consommation de CO durant le maintien à 900°C pendant 29 h (voir chapitre 
III), puis lors de la montée en température, un dégagement de CO qui débute entre 860°C et 
910°C et qui atteint un maximum à 980°C de 28 µbar. Cette production décroît ensuite au fil du 
temps lors du maintien en température.  
Le dégagement de CO lors de l’essai Hepur-20 sur des échantillons n’ayant pas ou peu formé de 
couche d’oxyde en surface est environ 6 fois plus faible que lors de l’essai He-ox-29-des-Hepur-
20 où les échantillons ont subi une préoxydation à 900°C. 
 
2.2.2.2.Analyses microscopiques de la surface après l’essai 
He-ox-29-des-Hepur-20 
 
D’après les résultats du chapitre III, on sait qu’après une exposition de 29 h à 900°C sous He 
impur avec 21 µbar de CO, 196 µbar de H2 et environ 10 µbar de H2O, le Haynes 230® aura 
développé une couche d’oxyde superficielle de plusieurs centaines de nanomètres. 
La figure IV.35 présente une coupe transversale de la surface d’un échantillon par MEB-FEG 
après l’essai He-ox-29-des-Hepur-20. 
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Figure IV.35 : Image MEB-FEG en contraste d’électrons rétrodiffusés de la surface du  
Haynes 230® en coupe transversale après l’essai He-ox-29-des-Hepur-20. 
 
Toute la couche a été détruite : le seul oxyde subsistant est interne et riche en aluminium. La 
surface n’est plus plane – alors qu’elle avait été polie miroir avant l’essai – mais très accidentée. 
Le carbure blanc tranché matérialise la surface initiale et montre que l’alliage présente par 
rapport à ce niveau des excroissances métalliques et des zones d’affaissement. Suite à la 
destruction de l’oxyde surfacique, l’alliage s’est reformé avec une forte augmentation de la 
rugosité de surface. 
La figure IV.36 reproduit l’image MEB-FEG de la surface d’un échantillon en vue de dessus. 
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On distingue clairement les joints de grains de l’alliage sous-jacent : autours de ceux-ci se 
présentent des zones en relief par rapport au reste de la surface. Les résultats des pointés des 
analyses EDS sont présentés dans le tableau IV.3. Ils indiquent que les protubérances autour des 
joints de grains et dans les grains ne sont pas riches en oxygène mais plutôt de nature métallique 
avec une composition proche de celle de la matrice initiale. Par contre, la composition des zones 
en creux est différente : elles comprennent très certainement des inclusions d’oxyde riche en Al.  
 
% atomique Point 1 Point 2 Point 3
Cr 25,8 23,9 17,3 
Ni 69,1 63,5 40,0 
W 5,0 4,8 3,5 
Al / 2,5 8,9 
Mn / / 1,0 
O / 8,2 30,3 
Tableau IV.3 : Analyse EDS des pointés de la figure IV.36. 
 




Figure IV.37 : Image par microscopie optique de la coupe transverse du Haynes 230® après l’essai He-ox-29-
des-Hepur-20. 
 
Les carbures secondaires, M23C6 présents à cœur aux joints de grains de l’alliage ont disparu 
sous la surface une profondeur d’environ 75 µm. Les gros carbures primaires du type M6C sont 
toujours présents dans cette zone mais néanmoins moins nombreux qu’à cœur.  
75µm 
Présence de carbures  
M23C6 aux joints de grains 
Absence de carbures  
M23C6 aux joints de grains 
Carbures aux joints de grains 
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2.3. Evolution de TA en fonction de PCO, du matériau et de l’étape de 
préoxydation 
 
Des essais d’oxydation puis de montée à haute température d’échantillons de Haynes 230 et 
d’alliages modèles Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-18Cr-14W-0,1C ont été réalisés sous des mélanges 
d’hélium impur avec différentes pressions partielles de monoxyde de carbone et différentes 
atmosphères de préoxydation.  
Pour chacun de ces essais, la température de début de dégagement de CO a été mesurée 
précisément suivant le critère :  







Les résultats sont présentés dans le tableau IV.4. 
 




préoxydation à 900°C-25 h 
Matériau 
Composition de 
l’atmosphère de maintien 
à 980°C (µbar) 
Vitesse de montée 








961 ± 5°C 
963 ± 5°C 
50,3CO-188H2-20,2CH4, 
1,5H2O 
963 ± 5°C 
52,5CO-196H2-21,1CH4, 
0,5H2O 




938 ± 5°C 
21,8CO-200H2-19,2CH4,  
0,4H2O 
Montée de 2°C en 
2°C avec maintien de 
30 min entre chaque 
montée 
940 ± 5°C 
6,1CO-205H2-20CH4, 5H2O 895 ± 5°C 





925 ± 5°C 
54,4CO-189H2, 0,6H2O 
Montée rapide à 
850°C puis à 
0,5°C/min 
975 ± 5°C 
6,1CO-205H2-20CH4, 
5H2O 
Montée rapide à 
850°C puis à 
0,5°C/min 




Montée rapide à 









Même atmosphère 0,5°C/min 974 ± 5°C 
51,4CO-196H2-21,1CH4, 
0,8H2O 





Même atmosphère 0,5°C/min 900 ± 5°C 




Montée rapide à 
850°C puis à 
0,5°C/min 
905 ± 5°C 
Tableau IV.4 : Température TA de début de dégagement de CO en fonction des atmosphères d’essai, des 
atmosphères de préoxydation et des matériaux. 
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Haynes 230 : Préoxydation et montée en température sous He-xCO-
20CH4-200H2
Haynes 230 : Préoxydation sous Ar-H2/H2O et montée en température
sous He impur




Haynes 230 vieilli 5000h sous vide
 
Figure IV.38 : PCO = f (TA, étape de préoxydation, matériau).  
Une fonction de la forme a*exp(b*T) a été ajoutée. 
 
2.3.1. Influence de PCO  
 
Pour un matériau donné, selon la pression partielle de CO initiale dans l’hélium impur, le 
dégagement commence à partir de températures critiques TA différentes : plus PCO est faible et 
plus TA est faible. Les variations de la teneur en vapeur d’eau certes faibles (1 à 4 µbar) ou de la 
vitesse de montée en température n’affectent pas significativement TA.  
Par ailleurs, on observe sur les figures IV.2, IV.14 et IV.34 pour le Haynes 230® que plus la 
pression partielle d’entrée du monoxyde de carbone est faible et plus la vitesse de dégagement de 
CO à 980°C est importante. ΔPCO est approximativement de 26 µbar sous 6 µbar, 18 µbar sous 
22 µbar et 9 µbar sous 49,5 µbar. 
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2.3.2. Influence de l’étape de préoxydation  
 
En préoxydant le Haynes 230® sous un mélange Ar-H2/H2O ou sous He impur sans CH4, TA 
parait légèrement plus élevée que la valeur obtenue avec préoxydation sous un mélange d’He 
impur avec 20 µbar de CH4. A l’inverse, suite à une préoxydation en atmosphère riche en CH4, 
TA semble s’établir à une valeur légèrement plus faible. Néanmoins, en tenant compte en toute 
rigueur de l’incertitude sur la mesure des températures, la température TA ne varie pas et on peut 
en conclure que l’effet de l’atmosphère de préoxydation s’avère négligeable sur la température 
de début de dégagement de CO.  
La figure IV.39 montre une comparaison de l’évolution de PCO en fonction du temps durant 
l’essai He-ox-25-des-20e41 où les échantillons de Haynes 230® ont été oxydé sous He impur et 
l’essai Ar-H2/H2O-ox-25-des-2042 où les échantillons ont été préoxydés sous un mélange 
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Figure IV.39 : Analyse par Chromatographie en Phase Gazeuse de CO et CH4 à la sortie du four et 
programme thermique en fonction du temps durant les essais He-ox-25-des-20e et Ar-H2/H2O-ox-25-des-20. 
 
                                                 
41 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 6,1, CH4 : 20, H2 : 205, H2O : 5 
42 Composition de l’hélium (µbar) : CO : 6,1, CH4 : 20, H2 : 205, H2O : 2,5 
PCO (échantillons oxydés sous He impur) 
PCH4 (échantillons oxydés sous He impur) 
PCO (échantillons oxydés sous Ar-H2/H2O) 
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Bien que l’évolution globale de la cinétique de dégagement avec le temps est identique pour les 
deux essais, le maximum du dégagement de CO sur les échantillons préoxydés sous Ar-H2/H2O 
est moins important que sur les échantillons oxydés sous He impur. De plus, on peut distinguer 
deux régimes de dégagement de CO pour les échantillons préoxydés sous He impur 
contrairement aux échantillons préoxydés sous Ar-H2O/H2 qui présentent un dégagement de CO 
plutôt monotone. Par ailleurs, la quantité totale de CO dégagé au final est beaucoup plus 
importante (plus de deux fois).  
 
2.3.3. Influence de la chimie du matériau  
 
Enfin, les essais sur les alliages modèles montrent que la température de début de destruction de 
la couche d’oxyde dépend de la teneur en chrome: l’alliage à 18% massique en Cr a une 
température TA plus basse que celui à 22% massique en Cr. Pourtant, la quantité de Cr n’est pas 
le seul facteur influent. En effet, l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C et le Haynes 230® contiennent 
chacun 22% massique de Cr mais TA est très différente avec environ 40°C de moins pour 
l’alliage modèle.  
Enfin, l’essai sur l’alliage de Haynes 230® vieilli suggère un effet du vieillissement thermique 
sur la valeur de TA : sous un mélange contenant environ 22 µbar de CO, TA est environ 35°C 
supérieure par rapport à l’alliage dans l’état de réception.  
 
3. Discussion générale 
 
3.1. Nature de la réaction de destruction de la couche d’oxyde 
 
Deux résultats majeurs se dégagent des essais du Haynes 230® et de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C 
portés sous He impur à 980°C : la couche d’oxyde préalablement formée est détruite et un 
dégagement brusque et important de CO intervient à partir d’une température critique TA. 
 
3.1.1. Evaporation de la couche d’oxyde 
 
Tout d’abord, la destruction de la couche d’oxyde riche en chrome se rapproche, à première vue, 
de nombreux résultats rapportés sur l’évaporation de Cr2O3 à haute température sur les alliages 
chrominoformeurs [CAP61]. La réaction mise en jeu est : 








3232 gCrOgOsOCr =+  (IV.2) 
 
La présence de vapeur d’eau dans l’atmosphère peut accentuer l’évaporation de la chromine à 







222232 gOHCrOgOHgOsOCr =++   (IV.3) 
 
qui est influente à de plus basses températures que  (IV.2) [OPI04].  
Dans tous les cas, les phénomènes d’évaporation des oxydes riches en Cr à hautes températures 
nécessitent une forte pression d’O2(g). Or, l’hélium impur ne contient quasiment pas de O2(g) 
(<0,1 µbar dans les  atmosphères d’essai). La figure IV.40 présente la pression de vapeur du 
Mn(g), du Cr(g), de CrO3(g) et de CrO2(OH)2 dans nos conditions expérimentales (en majorant 
la PO2 à 0,1µbar qui est la limite de détection du CPG et sous PH2O = 2 µbar) et avec les activités 









1.E-18 1.E-16 1.E-14 1.E-12 1.E-10 1.E-08 1.E-06 1.E-04 1.E-02




Figure IV.40 : Pression de vapeur des espèces Mn(g),  Cr(g), CrO3(g) et CrO2(OH)2 en fonction de la 
température dans un mélange d’hélium impur avec PO2 = 0,1 µbar, PH2O = 2 µbar et avec aCr=0,26 et 
aMn=0,006. Les données thermodynamiques des réactions sont fournies par HSC [HSC40] et celle de la 
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Selon la figure IV.40, le phénomène d’évaporation de la couche reste négligeable dans l’hélium 
impur aux températures inférieures à 1000°C. De plus, la présence d’une phase spinelle de type 
MnCr2O4 à la surface du Haynes 230® est connue pour réduire la vitesse d’évaporation de la 
chromine en milieu oxydant. Elle est divisée par 35 à 800°C et 18 à 1000°C [HOL06] donc les 
pressions de vapeurs des espèces riches en chrome sont vraisemblablement encore plus faibles 
que sur la figure IV.40.  
Les espèces les plus volatiles dans nos conditions ne sont pas les oxydes de Cr mais 
principalement les éléments métalliques. Il est important de souligner que Mn et dans une 
moindre mesure Cr peuvent s’évaporer significativement à hautes températures (>1000°C) 
malgré la formation d’une couche d’oxyde surfacique. Ce phénomène pourrait expliquer l’état de 
surface du Haynes 230® après l’essai He-ox-25-des-184 où de fins « whiskers » d’oxyde riche en 
Cr et Mn et non adhérents ont été observés.  Shindo et al. [SHI 84] avaient également reporté une 
telle morphologie de couche après exposition d’Hastelloy XR43, alliage riche en Cr et Mn, sous 
He  impur à des températures supérieures à 950°C. Ils l’avaient interprété par l’évaporation puis 
l’oxydation immédiate d’une partie du Cr et Mn ayant diffusé à travers la couche d’oxyde.  
Au bilan, une évaporation des éléments Mn et Cr a très certainement lieu aux températures 
supérieures à 950°C mais celle-ci ne peut rendre compte de la disparition de la couche d’oxyde 
car elle concerne les éléments  métalliques. 
 
3.1.2. Une réaction de réduction de la couche d’oxyde par le carbone en solution 
dans l’alliage 
 
On peut chercher à rendre compte du dégagement de CO à 980°C par des réactions entre 
impuretés gazeuses ou entre impuretés et métal telles que :  
 
224 3HCOOHCH +=+  (IV.1) 
ou 
22 HCOOHCSolution +=+  (IV.4) 
 
Toutefois, le dégagement de CO atteint 9 µbar à 980°C alors que la teneur en vapeur d’eau n’est 
que de 1,5 µbar et la consommation en CH4 d’environ 3 µbar. Une autre réaction produisant du 
CO doit donc intervenir. Deux essais nous apportent des informations quant à l’origine de ce fort 
dégagement de monoxyde de carbone.  
                                                 
43 Hastelloy XR (%massique) : base Ni, 21,9% Cr, 18,2% Fe, 9,1% Mo, 0.9% Mn, 0,3% Si, 0,08% C.  
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Comparons, tout d’abord, l’analyse CPG des essai He-ox-29-Hepur-des-20 et He-pur-20 (figures 
IV.33 et IV.34). Pour le matériau non préoxydé et donc dépourvu d’une couche d’oxyde, la 
production de CO est très faible. Il existe, certes, un dégagement de monoxyde de carbone mais 
il correspond à la simple décarburation de l’alliage par la vapeur d’eau selon la réaction (IV.4) 
comme le dévoile la très bonne adéquation entre la teneur en vapeur d’eau (4-5 µbar) et le 
maximum de dégagement de CO (4-5 µbar). 
Ensuite, l’analyse CPG des essais He-ox-25g-des-3a et He-ox-25-des-3b a mis en évidence que 
le dégagement de monoxyde de carbone était supérieur sur l’alliage modèle Ni-22Cr-14W-0,1C 
oxydé que sur l’alliage Ni-22Cr-14W oxydé. Pour la deuxième composition qui ne contient pas 
de carbone en solution, le faible dégagement de CO à haute température correspond à la réaction 
stoechiométrique du méthane avec la vapeur d’eau selon (IV.1). Par ailleurs, à la fin de l’étape 2 
(maintien à 980°C sous He impur) à l’instar du Haynes 230®, la surface de l’alliage Ni-22Cr-
14W-0,1 ne présente que peu d’oxyde alors qu’une couche d’oxyde est adhérente et compacte à 
la surface de l’alliage Ni-22Cr-14W. 
Ainsi, le fort dégagement de monoxyde de carbone ne se produit lors de la montée en 
température qu’en présence d’un oxyde et de carbone en solution. Comme le suggère la 
littérature (voir chapitre I.2.1), il doit donc résulter de la réaction entre l’oxygène présent dans 
l’oxyde et le carbone en solution dans l’alliage suivant l’équation : 
 
)(gCOMétalCOxyde solution +→+  (IV.5) 
 
Les essais réalisés sur le Haynes 230® et les alliages « modèles » montrent que la réaction de 
destruction de la couche d’oxyde est sélective par rapport à la nature de l’oxyde. 
En effet, sous 50 µbar de CO, après 184 h de maintien à 980°C, on constate qu’il n’y a plus 
d’oxyde de chrome Cr2O3 à la surface du Haynes 230 mais que la phase spinelle de Cr et Mn, 
MnxCr(3-x)O4, et l’alumine sont toujours présents (figure IV.10). Cette destruction préférentielle 
de la chromine est confirmée par l’essai He-ox-25g-des-3a sur l’alliage modèle 
Ni-22Cr-14W-0,1C où l’on observe à la fin de 20 h de maintien à 980°C une surface nue de tout 
oxyde (figure IV.26).  
Cette sélectivité s’explique par des différences de stabilité des oxydes vis-à-vis du carbone. En 
effet, comme le montre la figure III.53, l’oxyde d’aluminium ne peut pas être réduit par le 
carbone à 980°C et la phase spinelle Mn1.5Cr1.5O4 est également plus stable que Cr2O3 (figure 
III.46). Néanmoins contrairement à l’alumine qui est stable vis-à-vis du carbone pour toutes les 
conditions expérimentales, en dessous d’une certaine PCO dans l’hélium, le spinelle peut réagir à 
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980°C comme le montre la photo MEB sur le figure IV.35. Ainsi dans une atmosphère sans CO, 
la force motrice de réduction de la couche de spinelle par le carbone devient suffisante et la 
réaction (IV.5) est entièrement vers la droite. 
Parallèlement à cette réduction de la chromine, les profils SDL montrent que la subsurface de 
l’alliage se trouve très légèrement enrichie en Cr. Cet enrichissement est confirmé par des 
analyses par MET. Celles-ci  n’ont pas mis en évidence la présence de chrome pur sous la 
couche mais ont révélé que cette zone métallique a une composition proche de celle de l’alliage 
initial ce qui suggère qu’il y a une interdiffusion rapide de tous les éléments de l’alliage. 
Par ailleurs, les profils SDL montrent que la teneur en carbone sous la couche diminue et 
l’appauvrissement s’intensifie au fil du temps (figures IV.8 et IV.13). Le départ de carbone dans 
le volume du matériau s’accompagne de la disparition aux joints de grains des carbures 
secondaires du type M23C6 riches en Cr mais pas des carbures primaires riches en W du type 
M6C.  
Toutes ces observations suggèrent que le bilan global de destruction de la couche d’oxyde qui a 
lieu lors la montée en température à 980°C est : 
 
)(32332 gCOCrCOCr solutionsolution +→+   (IV.6) 
 
avec Csolution le carbone en solution en équilibre avec les carbures M23C6.  
Par réaction avec le carbone, la chromine produit un dégagement de monoxyde de carbone dans 
l’atmosphère et donne du chrome métal qui se dissout dans l’alliage. 
 
3.2. Proposition d’un schéma réactionnel de la destruction de la couche d’oxyde. 
 
3.2.1. Détermination de la température de début de réaction TA : approche 
thermodynamique 
 
Aux premiers instants, la destruction de la couche d’oxyde consiste en deux étapes majeures :  
 
• la réaction entre la chromine et le carbone en solution à l’interface métal/oxyde pour 
donner du COint(g). 
• la diffusion de COint(g) de l’interface interne vers l’extérieur de la couche et le flux 
d’hélium.  
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L’observation à la température TA d’un dégagement de CO signifie donc à la fois qu’à cette 
température la réaction (IV.6) a lieu de la gauche vers la droite et que PCOint>PCOext, condition 
nécessaire pour que COint(g) diffuse vers l’extérieur de la couche.  
Nous avons observé dans le tableau IV.4 que la température TA de début de réaction n’est pas 
dépendante de la vitesse de montée en température (pour le Haynes 230® sous 20 µbar environ 
 TA ≅ 940°C aux lignes 4 et 5 du tableau). Cela suggère que la diffusion de COint(g) à travers la 
couche d’oxyde est rapide par rapport à la réaction de réduction. Cette observation va dans le 
sens des études de Quadakkers [QUA85a] qui a proposé que la température TA correspond à la 
température d’équilibre de la réaction (IV.6).  
En fait, si l’on considère les différentes étapes élémentaires de la destruction de la chromine par 






32 +→+ (IV.6a) 
 
avec Cisolution le carbone en solution dans l’alliage à l’interface métal/oxyde et COint, le 
monoxyde de carbone dégagé à l’interface métal/oxyde, puis : 
 
solutionpur CrCr →  (IV.6b) 
 
Nous proposons, en outre, qu’à la réduction de la chromine, le chrome libéré est pur dans sa 
phase (Crpur). Ensuite, il passe en solution en diffusant dans l’alliage. La constante d’équilibre à 
considérer lors du début de la réaction est celle de la réaction (IV.6a) et non de la réaction (IV.6). 
En fait, TA correspond à la température à partir de laquelle la force motrice de réduction de la 
chromine par le carbone devient suffisante pour former du Cr pur. 





















TK ==  (IV.7) 
 
avec intCOP  la pression partielle de CO à l’interface métal/oxyde en bar, K(T) la constante 
d’équilibre de la réaction (IV.6a) [HSC40] et i
SolutionC
a  l’activité du carbone en solution dans 
l’alliage à l’interface métal/oxyde. L’activité de la chromine et de Crpur est prise égale à 1. 




a , qui est une donnée importante dans la détermination de TA, est fortement dépendante des 
carbures présents dans l’alliage et des teneurs au niveau de l’interface métal/oxyde des éléments 
participants à la formation des carbures, comme Cr. 
Afin de valider l’équation (IV.7), nous allons calculer pour chaque alliage et dans la gamme  
850-1000°C, les PCOint d’équilibre de la réaction (IV.6a) à partir des données thermodynamiques 
à l’interface métal/oxyde après l’étape d’oxydation à 900°C (chapitre III). Puis, nous les 
comparerons avec les valeurs expérimentales présentées dans le tableau IV.4. 
 
3.2.1.1.Démarche entreprise pour déterminer aCi 
 
• Utilisation du logiciel ThermoCalc® :  
 
L’activité en carbone est une donnée difficile à obtenir et fortement dépendante à la fois de la 
nature des carbures et des teneurs en éléments d’alliage qui participent aux carbures, notamment 
le chrome. On calcule l’activité en carbone à l’aide du logiciel de thermodynamique 
ThermoCalc® [THE00] qui détermine l’équilibre thermodynamique d’un système en minimisant 
son énergie de Gibbs (méthode CALPHAD [KAT97]).  
La première étape du travail a été de choisir une base de donnée adaptée au Haynes 230® pour la 
gamme de températures 800-1000°C. Deux bases de données sont disponibles : SSOL2 (base de 
donnée SGTE Solution version 2) [SSO2] et TTNi7 (base de données adaptée pour les 
superalliages à base Ni). SSOL2, contrairement à la base TTNi7, prévoit que les carbures M23C6 
sont plus stables que les carbures M6C à hautes températures. Or, la caractérisation par MET 
d’Haynes 230® vieilli à T>850°C indique la précipitation de carbures de type M23C6 dans les 
joints de grains et autour des gros carbures M6C (voir chapitre II et Annexe A). Par ailleurs, la 
composition massique des carbures M23C6 définis dans SSOL2 (71% Cr, 24% W) est proche de 
la composition expérimentale des carbures M23C6 présents dans le Haynes 230® (59% Cr, 24% 
W, 3% Mo, 14% Ni). La base SSOL2, qui offre une meilleure description des phases présentes, 
en particulier des carbures dans le Haynes 230® à haute température, a donc été retenue. 
Ensuite, on définit dans ThermoCalc®, le système à l’interface métal/oxyde. L’activité du 




i CMCM 623623 +=  (IV.8) 
 
où M sont les éléments de l’alliage participant aux carbures. 
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La donnée qui influe la plus fortement sur l’activité en carbone est l’activité du chrome à 
l’interface car les carbures M23C6 sont riches en Cr. Cette donnée doit donc être impérativement 
déterminée précisément à l’interface métal/oxyde.  
 
• Activité du chrome dans l’alliage aCri : 
 
La littérature fournit des valeurs de l’activité en chrome très dispersées comme l’ont montré les 
publications de Quadakkers [QUA84] [QUA85a] [QUA85b]et Warren [WAR86]. En effet, pour 
le même alliage, IN61744, les deux auteurs font référence à deux valeurs totalement différentes 
tirées de la bibliographie, respectivement 0,34 [HIL79] et 0,77 [PEI78]. Ceci souligne la 
nécessité d’obtenir des valeurs fiables de l’activité en chrome dans nos alliages. Dans cet objectif 
la mesure des activités a été faite au moyen de cellules de Knudsen couplées à un Spectromètre 
de Masse à Haute Température. Les résultats sur les alliages modèles Ni-22Cr-14W-0,1C et 
Ni-18Cr-14W-0,1C et les alliages commerciaux Haynes 230® et IN617 sont présentés en détail 
et discutés au regard d’autres valeurs de la littérature en Annexe F. Cette étude mérite une 
attention particulière car la technique utilisée (cellules de Knudsen multiples) a permis d’obtenir 
avec une grande fiabilité des données thermodynamiques sur les alliages d’ordinaire peu 
accessibles. Par la suite, on calcule l’activité en chrome à l’interface métal/oxyde par la relation : 
 
CrCrTTaCr %),%()( ×= γ  (IV.9) 
 
avec %Cr, le pourcentage massique de Cr dans l’alliage. 
Les valeurs de γ (massique) pour chaque alliage sont données dans l’Annexe F et seront 
supposées, pour chaque alliage, indépendantes du %Cr, ceci afin de pouvoir calculer l'activité du 
carbone dans la zone déchromée de l'alliage. 
 
Au final, afin de trouver l’activité du carbone dans les alliage à l’interface métal/oxyde, il est 
nécessaire de mesurer, dans un premier temps, la concentration de Cr à l’interface métal/oxyde 
au moyen de différentes techniques d’analyse comme le MET/MEB muni d’un analyseur EDS 
puis de la relier à l’activité et enfin d’injecter cette valeur dans ThermoCalc®. 
La démarche employée pour aboutir à l’activité du carbone à l’interface métal/oxyde est 
schématisée figure IV.41 :  
 
                                                 
44 IN617 (%massique) : base Ni, 22,3% Cr, 8,7% Mo, 11,7% Co, 1,3% Al, 1,1% Fe, 0,06% C 




Figure IV.41 : Démarche entreprise pour trouver l’activité du carbone à l’interface métal/oxyde après 
l’oxydation à 900°C (étape 1). 
 
3.2.1.2.Comparaison entre les prédictions de TA par le modèle et les valeurs 
expérimentales 
 
Les analyses de surface des échantillons du Ni-22Cr-14W-0,1C, du Ni-18Cr-14W-0,1C et du 
Haynes 230® après les essais d’oxydation sous He impur à 900°C, fournissent %Cri et %Ci à 
l’interface métal/oxyde. Les valeurs sont reportées dans le tableau IV.5. 
En l’absence de mesure, on va également supposer que le %Cri de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C 
est égal à celui obtenu du Haynes 230®. En effet, on s’attend à un appauvrissement en chrome 
identique car les deux alliages ont des compositions très similaires et présentent une couche 
d’épaisseur semblable.  
 
 %Cri 
Ni-22Cr-14W-0,1C après l’essai d’oxydation à 900°C He-ox-25g ~15 à 16% 
Ni-18Cr-14W-0,1C après l’essai d’oxydation à 900°C sous  
Ar – 1%H2/33500µbarH2O 
~13 à 14% 
Haynes 230® après l’essai d’oxydation à 900°C He-ox-25a ~15 à 16% 
Tableau IV.5 : % Cri expérimentaux à l’interface métal/oxyde après l’étape d’oxydation.  
 
A partir des valeurs de %Cri, nous déterminons l’activité du carbone selon la démarche présentée 
dans le paragraphe 3.2.1.1.  
Cellules de Knudsen avec 
Spectromètre de Masse à 




Mesures de la  
concentration du chrome 






(Base de données SSOL2)  
1 
2 
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Enfin, en injectant les valeurs de aCi dans l’expression (IV.7) égale à la constante d’équilibre de 








aLogTKLogPLog +=  (IV.10), 
 
avec K(TA) du logiciel HSC [HSC40], il est possible de représenter le Log(PCOint) en fonction de 
1/TA.   
Les valeurs de Log(PCOint) obtenues pour chaque alliage sont majorées et minorées par, d’une 
part, les deux teneurs en %Cri présentées dans le tableau IV.5 et, d’autre part, l’incertitude due à 
l’extrapolation faite à plus basse température de la régression linéaire des valeurs expérimentales 
aCr=f(T) (voir annexe F). Le tableau IV.6 présente, à titre d’exemple, les valeurs numériques des 
Log(PCOint) majorées et minorées obtenues pour le Haynes 230®.  
 
 % Cri = 15% % Cri = 16% 
T(°C) aCri (aCri)inf (aCi)inf Log(PCO)inf aCri (aCri)sup (aCi)sup Log(PCO)sup 
850 0,69 0,65 1,5.10-3 -6,10 0,74 0,78 7,6.10-3 -6,40 
900 0,58 0,55  4,1.10-3 -5,15 0,62 0,66 2,0.10-3 -5,46 
950 0,50 0,47 1,0.10-2 -4,29 0,53 0,56 4,9.10-3 -4,59 
1000 0,43 0,41 2,3.10-2 -3,49 0,46 0,49 1,1.10-3 -3,80 
Tableau IV.6 : Bornes inférieure et supérieure de Log(PCO) théoriques déterminées à partir des valeurs du 
%Cr à l’interface métal/oxyde mesurées sur le Haynes 230® après l’étape d’oxydation (tableau IV.5) et à 
partir de l’erreur sur l’activité du chrome dans l’alliage (6%, voir annexe F)  
 
La figure IV.42 présente les courbes théoriques comparées aux points expérimentaux               
Log (PCOext) en fonction de (1/TA). Pour tenir compte des incertitudes faites sur la mesure des 
activités (voir Annexe F) et sur la mesure de %Cri, on propose pour chaque alliage une courbe 
minorante et majorante. 

















TA expérimentales Haynes 230
TA expérimentales  Ni-18Cr-14W-0,1C
Haynes 230 théorique : aC(i) majorée
Haynes 230 théorique : aC(i) minorée
Ni-22Cr-14W-0,1C théorique : aC(i) majorée
Ni-22Cr-14W-0,1C théorique : aC(i) minorée
Ni-18Cr-14W-0,1C théorique : aC(i) majorée
Ni-18Cr-14W-0,1C théorique : aC(i) minorée
 
Figure IV.42 : Log(PCO) = f (1/TA) pour le Haynes 230® et les alliages « modèles ». 
 
Pour les trois alliages, le Haynes 230®, le Ni-22Cr-14W-0,1C et le Ni-18Cr-14W-0,1C, les 
courbes théoriques encadrent parfaitement les températures TA de début de dégagement de CO 
déterminées expérimentalement. Cette bonne adéquation à toutes températures suggère encore 
qu’il n’y a pas de limitation cinétique à la réaction (IV.6a) liée à la diffusion de CO à travers la 
couche. 
Néanmoins, on peut constater que la courbe expérimentale semble présenter une pente 
légèrement plus faible qu’en théorie. On peut avancer plusieurs explications.  
Tout d’abord, TA expérimentale n’est pas exactement la température de début de réaction mais 
une valeur supérieure qui correspond à la température où un dégagement de 1 µbar de CO est 
observé. Ceci explique pourquoi dans l’ensemble les TA se retrouvent plutôt dans la borne 
supérieure de l’estimation théorique. 
En outre, les courbes théoriques et expérimentales divergent légèrement, en particulier aux 
faibles températures. Les activités en Cr dans les alliages ont été mesurées par SMHT (voir 
Annexe F) dans le domaine de température [1150°C-1300°C] puis on a extrapolé leur évolution 
vers les basses températures. Ainsi, l’activité du chrome (pour le Haynes 230®, aCr(900°C) = 
0,86) est certainement surestimée aux basses températures et la courbe théorique devrait donc 
passer pour une même température à des PCO plus élevées. 
 
Au final, on peut donc conclure que notre modèle qui assimile TA à la température de début de la 
réaction (IV.6a) est en bon accord avec l’expérience. TA dépend uniquement de PCO dans 
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l’hélium impur et de l’activité du carbone en solution à l’interface métal/oxyde, elle-même 
dépendante de la teneur en chrome à cette même interface. Tant que ces grandeurs n’évoluent 
pas, la température de début de la réaction (IV.6a) ne change pas. Ceci explique finalement 
pourquoi, sur la figure IV.38, TA est identique pour des échantillons de Haynes 230® préoxydés 
sous un mélange Ar-H2/H2O, sous hélium impur à 20 µbar de CH4 ou sous He très riche en CH4. 
En effet, durant l’étape d’oxydation, des couches uniquement constituées d’oxyde et d’épaisseur 
sensiblement égale se sont formées donc on peut supposer que %Cri était proche pour tous les 
essais et que par conséquent l’activité du carbone en solution était la même. On attendrait un 
changement marqué de aCi pour le cas où se développeraient des carbures de surface de 
stoechiométrie différente de M23C6 [WAR86].  
Cependant, à première vue, notre modèle ne permet pas d’expliquer pourquoi il existe une 
différence de 35°C pour TA sous PCO = 22 µbar entre le Haynes 230® vieilli 5000 h à 950°C et 
l’alliage à l’état de réception. 
Cette influence bénéfique du vieillissement thermique a également été observée par Warren sur 
l’alliage IN617 [WAR86]. Warren a avancé que l’activité du carbone en solution dans l’alliage 
non vieilli est égale à l’activité du carbone du IN617 à 1200°C, température de solvus des 
carbures Cr23C6, alors qu’après vieillissement à 950°C, elle devient égale à l’activité en équilibre 
avec les carbures M23C6 à cette température. Cette interprétation est donc en contradiction avec 
nos hypothèses puisque l’on considère que l’activité en carbone en solution est, à tout instant et 
toute température, en équilibre avec les carbures M23C6. En réalité, une analyse par LECO® de la 
teneur globale en carbone de l’échantillon de Haynes 230® vieilli a révélé que le pourcentage 
massique en carbone a été divisé par deux lors du traitement de vieillissement à 950°C (%C ≅ 
0,05%). Malgré le bon niveau de vide, l’alliage a subi une décarburation lors du traitement 
thermique vraisemblablement par l’oxygène résiduel. La figure IV.43 reproduit le diagramme de 
stabilité des carbures dans le Haynes 230® à 1000°C en fonction du  pourcentage massique de C 
et de aCr par le logiciel ThermoCalc® avec la base de données SSOL2. 
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MASS_PERCENT C
 THERMO-CALC (2007.07.17:17.27) :
 DATABASE:SSOL2
N=1., P=1.01325E5, T=1273,W(W)=0.1467, W(AL)=3.8E-3, W(FE)=1.31E-2,
W(MN)=5.2E-3, W(MO)=1.3E-3, W(SI)=3.9E-3, W(CO)=2.2E-3;
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Figure IV.43 : Diagramme de stabilité des carbures dans le Haynes 230® à 1000°C en fonction du %C et de 
aCr d’après ThermoCalc® avec SSOL2. 
 
D’après le diagramme, on peut supposer que l’alliage a été décarburé fortement en surface et que 
la teneur en carbone en surface est inférieure à la teneur limite de formation des carbures M23C6, 
c'est-à-dire environ 0,01% massique. L’activité en carbone est alors fortement diminuée et 
d’après l’expression de la constante d’équilibre (IV.7), TA augmente.  
La perte de carbone pendant le traitement thermique de vieillissement à 950°C suffit donc à 
justifier le décalage de TA de l’échantillon vieilli et il n’apparaît pas nécessaire de se rapporter à 
l’interprétation de Warren [WAR86]. Il est possible que ce phénomène de décarburation se soit 
également produit dans les essais de vieillissement de Warren ce qui expliquerait ses 
observations. 
 
3.2.2. Une réaction qui a lieu en fond de nanocanaux au point triple 
métal/oxyde/gaz 
 
Dans le chapitre III, nous avons montré que la couche après oxydation à 850-900°C sous He 
impur peut présenter deux voies de transport de CO : 
 
• les joints de grains de l’oxyde  
• des nanocanaux 




Chapitre IV : Etude de la réaction de destruction de la couche d’oxyde sous hélium impur à haute température 
 176
Nous allons vérifier si ces voies de transport de CO peuvent rendre compte du dégagement de 
CO observé à TA. Pour cela, nous calculons, à TA, les flux de CO maximaux par les joints de 
grains de l’oxyde et les nanocanaux. Nous les comparerons au flux de CO mesuré 
expérimentalement par CPG à TA.  
La géométrie des joints de grains et des nanocanaux est présentée sur le schéma III.63. 
Le cadre IV.1 détaille les calculs. 





Selon le cadre IV.1, la diffusion du CO via les joints de grains de l’oxyde est très insuffisante 
pour rendre compte du dégagement observé expérimentalement. Le dégagement de CO a donc 
Flux de CO observé lors du dégagement à TA par CPG : 
 
Avec le critère retenu en IV.2.1.1.1, le flux de CO mesuré par analyse CPG à TA lorsque PCOint – PCOext ≅ 1 µbar 




Δ×=)//( 2 ≅ 8 10-12 mol/cm2/s 
en prenant S = 14,6 cm2 et Débit= 1,157 10-4 mol/s. 
 
Calcul du flux maximale de CO par les nanocanaux selon le schéma III.63 : 
 







kTlDk π×=  [WAL66] 
avec M la masse moléculaire de CO = 4.7 10-26 kg, l = 10-7 cm, T=1223 K et k la constante de Boltzmann, 
on trouve Dk  ≅ 3 10-3 cm2/s. 
A travers une section contenant deux nanotunnels par grain (d’après la figure III.63), l’expression du flux est 









avec Φ la largeur moyenne d’un grain d’oxyde et A l’aire de la section du nanocanal (A=
4
2lπ
), avec X 
l’épaisseur de la couche d’oxyde (cm), DCO le coefficient de diffusion de CO dans la couche d’oxyde et ][CO la 
concentration molaire en CO à chaque interface (mol/cm3). 
D’après la loi des gaz parfaits, 
RT







int ][][  
En prenant maintenant TA = 950°C, X = 5 10-7 m et PCOint – PCOext ≅ 1 µbar (qui est le critère pour déterminer TA) 
on trouve que le flux maximal est  JCO(950°C) ≅ 2,6 10-13 cm2/s. 
 
Calcul du flux de diffusion de CO aux joints de grains selon le schéma III.63: 
 
Selon la même démarche, en prenant d’après le cadre III.6 du chapitre III,   
DCO (950°C) ≅ DCO (850°C) ≅ 10-14 cm2/s, δ = 5 10-8 cm et Φ = 60 10-7 cm, le flux maximal de CO à travers la 










Φ= δ ≅ 4,9.10-23 mol/cm2/s. 
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certainement lieu via des chemins de diffusion beaucoup plus rapides comme des 
nanocanaux traversant tout l’oxyde et formés durant l’étape d’oxydation. Néanmoins, le 
schéma III.63 retenu au chapitre III considérant un nanocanal de 1 nm de diamètre à chaque joint 
triple de l’oxyde n’est pas suffisant pour soutenir le flux observé.  
Pour rendre compte de la production de CO, il faudrait que les nanocanaux soient plus larges. On 
peut supposer, comme le proposent Tomlison et al [TOM89], que les nanocanaux s’établissent 
dans le volume d’un joint de grains d’oxyde avec une largeur de joint de grains estimée par 
exemple à 5 nm. Avec cette nouvelle hypothèse, il est possible de calculer la proportion de joints 





Ainsi il faudrait que 1% des joints de grains de l’oxyde de largeur 5 nm soient poreux pour que 
le flux de CO mesuré par CPG soit intégralement transporté par cette voie. Cette proportion est 
viable mais elle est fortement dépendante de la largeur du joint de grains choisie de façon 
arbitraire. 
On peut comparer les analyses CPG des essais d’exposition à haute température sous He impur 
avec 6 µbar de CO du Haynes 230® soit préoxydé sous Ar-H2/H2O soit préoxydé sous He impur 
(figure IV.39). La cinétique du dégagement de CO n’est pas identique : les échantillons 
préoxydés sous Ar-H2/H2O présentent un pic de CO plus petit associé à une décroissance lente 
de la vitesse de dégagement alors que les échantillons préoxydés sous He impur présentent un 
pic de CO plus important avec une décroissance rapide et deux régimes de dégagement. Ces 
observations pourrait peut être résulter d’une différence de densité de nanocanaux selon la nature 
de l’atmosphère dans l’étape d’oxydation. Préoxyder sous Ar-H2/H2O pourrait produire une 
couche plus épaisse comprenant moins de nanocanaux ce qui aurait pour conséquence de ralentir 
la destruction de la couche. Le flux diffusif de CO à travers la couche serait diminué mais 
l’équilibre final resterait néanmoins la réduction totale de celle-ci. La préoxydation sous Ar-
Calcul de la proportion de joints de grains poreux minimale pour soutenir le flux de CO mesuré à TA :  
 










Avec DCOnanocanal ≅ 1,5 10-2 cm2/s et l = 5.10-7 cm, on trouve JCO = 7 10-10 mol/cm2/s. 
Puisque le flux de CO estimé par CPG est de 8 10-12 mol/cm2/s,  il faut  donc qu’ environ 1% des joints 
de grains soient poreux pour soutenir le dégagement de CO. 
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H2/H2O n’a donc pas à terme d’effet bénéfique sur la résistance vis-à-vis de la destruction de 
l’oxyde. 
La présence de deux régimes de dégagement de CO dans l’essai He-ox-25-des-20e peut 
probablement être associée à la présence d’une couche d’oxyde plus fine après préoxydation que 
lors de l’essai Ar-H2/H2O-ox-25-des-20 : la première partie du dégagement correspond à la 
destruction de la couche d’oxyde puis une fois que celle-ci est totalement détruite, on a une 
rupture de pente sur le dégagement de CO qui caractérise cette fois-ci la réaction directe de 
décarburation par H2O. Pour l’essai Ar-H2/H2O-ox-25-des-20, la couche d’oxyde est plus 
épaisse : le dégagement de CO caractérise uniquement la réaction de destruction de la couche 
d’oxyde par le carbone en solution. Après 25h, celle-ci n’est pas détruite totalement ce qui 
pourrait expliquer l’absence du second régime. 
Pour expliquer la présence des deux régimes, il avait été également envisagé la destruction de 
deux types de carbures différents (M23C6 puis M6C) mais l’avancée du front de décarburation 
sans disparition des carbures M6C exclue ce scénario. 
 
Au bilan, il faut retenir que le CO produit par la réaction (IV.6a) de réduction de l’oxyde par le 
carbone est évacué via des nanocanaux à travers l’oxyde qui ont été très probablement formés 
durant l’étape d’oxydation. Les techniques analytiques mises en œuvres ne peuvent pas apporter 
la preuve de l’existence des nanocanaux dont la taille peut être très réduite (une largeur de 
l’ordre de quelques nanomètres suffit à l’évacuation de CO).  
 
3.2.3. Morphologie de l’interface métal/oxyde 
 
Nous avons posé l’hypothèse que l’oxyde se réduit à proximité du fond de nanocanaux ce qui 
implique que la destruction se produit dans des zones localisées. Ceci est en accord avec la 
morphologie ondulée de l’interface métal/oxyde et l’apparition de protubérances métalliques à 
l’intérieur de l’oxyde. Les différentes analyses des protubérances métalliques ont révélé que leur 
composition élémentaire est proche de celle de l’alliage. La réduction de l’oxyde par le carbone 
libère de l’espace où les éléments de la matrice peuvent diffuser afin de baisser leur énergie libre. 
Puisque aucun trou n’est visible (à l’échelle du MEB-FEG) sur la figure IV.5 entre la zone 
métallique formée et l’oxyde environnant, tout se passe comme si durant la réaction (IV.6a), le 
volume rendu disponible par la réduction de l’oxyde est immédiatement occupé par l’alliage 
sous-jacent. Comme le montre la comparaison des figures IV.19 et IV.29 après 6 h et 25 h de 
maintien à 980°C, les excroissances métalliques vont progressivement grossir puis coalescer ce 
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qui conduit, après un temps plus ou moins long suivant l’atmosphère et l’alliage, à une surface 
nue de tout oxyde (à l’exception des inclusions d’alumine) et fortement rugueuse (figure IV.35). 
La présence durant la destruction de l’oxyde surfacique d’un pic de carbone à proximité de 
l’interface métal/oxyde juste au dessus de la zone décarburée (figures IV.8 et IV.13) suggère la 
présence de molécules riches en carbone. Il pourrait s’agir de molécules de CO piégées dans des 
nanocavités à l’interface métal/oxyde. Ce phénomène d’enrichissement en carbone à l’interface 
métal/oxyde a été également observé sur des aciers pendant l’exposition sous air à 900°C 
[GEN06] et correspond, selon les auteurs à la présence d’une espèce gazeuse carbonée produite 
par l’oxydation du carbone de l’alliage et piégée par l’oxyde. Cette observation nous invite à 
proposer que, dès que TA est dépassée, la réaction entre l’oxyde et le carbone a lieu sur toute la 
surface de contact. Dans les zones adjacentes à un nanocanal, le CO peut être évacué rapidement 
et la réaction continue alors que dans les autres zones le CO reste piégé dans un pore et la 
réaction s’arrête car en équilibre avec le système présent. La réduction préférentielle d’oxyde par 
le carbone au niveau de chemins de diffusion rapide pour le gaz formé a été également observé 
par la passé sur Fe2O3 [STR69]. Cela explique la morphologie ondulée de l’interface 
alliage/oxyde. L’évolution morphologique de l’interface métal/oxyde durant la destruction de la 
chromine est schématisée sur la figure IV.44. 
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Figure IV.44 : Schéma de l’évolution morphologique de l’interface métal/oxyde durant la destruction de la 
chromine par (IV.6a). 
 
3.2.4. Une réaction solide/solide 
  
Brenner [BRE82] propose que la réaction de réduction de la chromine se fait dans un pore à 
l’interface métal/oxyde par l’intermédiaire des espèces gazeuses H2(g)/H2O(g) présentes dans 
l’hélium. La réaction globale qu’il appelle « réaction de microclimat » car elle se produirait dans 
un espace très localisé avec un environnement différent du volume, est en fait la somme de deux 







2232 +→+  (IV.11a) 
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Au regard des deux réactions (IV.11a) et (IV.11b), la quantité de CO dégagée ne peut excéder la 
quantité de vapeur d’eau présente initialement dans l’hélium ou formée par la réduction de la 
chromine par H2(g). Or dans l’essai He-ox-29-des-Hepur-20, l’hélium ne contient pas de H2(g) et 
seulement au plus 10 µbar de H2O(g). Pourtant, le dégagement de CO atteint 28 µbar soit trois 
fois plus que la quantité d’eau disponible et reste supérieur à 10 µbar pendant quasiment deux 
heures. Ce résultat infirment l’hypothèse selon laquelle les espèces H2(g)/H2O(g) seraient les 
intermédiaires gazeux de la réaction de réduction de la chromine.  
Un autre couple réducteur/oxydant a été proposé dans la littérature pour la réduction de l’oxyde 
de fer par le carbone [RAO71] [BAL55] [BIC66] et de l’oxyde de chrome par les carbures de 
chrome [MAR73] : CO(g)/CO2(g). Avec ces intermédiaires, la réduction de la couche d’oxyde 







232 +→+  (IV.12a) 






32 +⎯⎯ →⎯+  (IV.12) 
 
Bien que ces deux réactions soient envisageables thermodynamiquement, ce mécanisme de 
destruction de l’oxyde semble peu plausible dans notre cas. Supposons, en effet, que la réaction 
(IV.12a) se produise. On s’attend alors à ce que du Crpur se forme en tout point de contact entre 
le gaz et l’oxyde. Or on observe des excroissances métalliques contenant du Cr mais aussi du Ni, 
du W, du Mo… uniquement à l’interface oxyde/alliage ce qui implique que l’oxyde est 
spécifiquement réduit à cette interface. Le même raisonnement pour la réaction (IV.11a) conduit 
à priori à écarter la participation d’intermédiaires gazeux dans (IV.6a). Ce constat conforté par le 
fait qu’aucune cavité n’a jamais été observée entre l’alliage et l’oxyde durant le processus de 
réduction de l’oxyde (voir figure IV.5) suggère fortement que la réaction a lieu via un 
mécanisme solide/solide  entre CSolution et Cr2O3. 
 
3.2.5. Cinétique de destruction de la couche d’oxyde 
 
On va maintenant s’interroger sur la cinétique de la réaction (IV.6a). 
Les analyses par CPG du CO produit pendant l’étape 2 montrent que durant le maintien en 
température au dessus de TA, la vitesse de la réaction diminue avec le temps (figure IV.2). 
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Cette réaction, a priori, est constituée de trois principales étapes réactionnelles en série: 
 
• La réaction d’interface entre le carbone en solution dans l’alliage et Cr2O3  
• La diffusion du carbone en solution, du cœur de l’alliage vers l’interface métal/oxyde. 
• La diffusion du CO dans le nanocanal. 
 
La figure IV.45 schématise les principales étapes réactionnelles de la destruction de la couche 
d’oxyde. 
 
Figure IV.45 : Schéma des principales étapes réactionnelles mises en jeu lors de la destruction de la couche 
d’oxyde par le carbone en solution dans l’alliage. 
 
Il a déjà été mis en évidence précédemment (paragraphe IV.3.2.1) que la diffusion de CO dans le 
nanocanal était rapide par rapport à la réaction d’interface. 
Par ailleurs, d’après la figure III.44, la surface réactionnelle tend plutôt à augmenter (tout du 
moins dans les temps initiaux) avec la formation de protubérances métalliques ce qui implique 
que la vitesse de la réaction d’interface augmente avec le temps, ou au minimum reste constante 
si l’augmentation de la surface réactionnelle est négligeable [SAR00] : on aurait un 
augmentation de la vitesse de dégagement de CO au fil du temps. Or ce n’est pas ce que l’on 
observe expérimentalement. Par conséquent, la réaction pure d’interface ne peut pas être l’étape 
limitante. 
Les profils SDL du carbone à la surface du Haynes 230® après 20 h et 184 h (figures IV.8 et 
IV.13) montrent que le carbone s’appauvrit au fil du temps. Ce résultat accompagné des 
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considérations précédentes sur les autres étapes réactionnelles suggère que la diffusion du 
carbone du cœur de l’alliage vers l’interface métal/oxyde pourrait être l’étape limitante du 
processus réactionnel. Nous avons constaté que la zone décarburée correspond exactement à la 
zone de disparition des carbures M23C6 (paragraphe IV.2.1.2.1). Nous considèrerons donc par la 
suite que le carbone en solution est en équilibre avec les carbures M23C6. Testons maintenant la 
pertinence de cette hypothèse. 
Supposons dans un premier temps que la vitesse de la réaction est contrôlée par le régime pur de 
diffusion du carbone dans l’alliage. Nous considérerons donc que la réaction d’interface a une 
vitesse infinie.  
La vitesse de production de CO est alors donnée par l’expression : 
 
)()( tStJV CCO ×=  (IV.13) 
 
avec JC(t) le flux de diffusion du carbone dans l’alliage et S(t) la surface réactive. D’après la 
figure IV.44, S(t) pourrait augmenter avec le temps à cause de la formation de protubérances 
métalliques dans l’oxyde. Néanmoins, l’évolution n’est probablement pas significative et nous 
poserons pour la suite S(t)=constante.  




∂−= μ][)(  (IV.14) 
 
avec DC le coefficient de diffusion du carbone dans l’alliage, R la constante des gaz parfaits, T la 
température, [C] la concentration en carbone en solution, x(t), la distance de diffusion et μC le 
potentiel chimique du carbone défini par la relation : 
 
][Cµ CC γ=  (IV.15) 
 
On supposera, en première approximation, que la solution est infiniment diluée donc le 
coefficient d’activité du carbone γC ne dépend pas de la concentration du carbone en solution 
mais uniquement de la température. A température fixée, γC est donc constant (loi de Henry) 
[SAR00]. 
L’expression de la loi de Fick s’écrit dans ces conditions [PHI85]:  
 












∂−=   (IV.16) 
 
avec X(t) la profondeur de diffusion du carbone en fonction du temps, [C]0 la concentration en 
carbone à cœur de l’alliage et [C]i la concentration en carbone à l’interface alliage/oxyde. 








)230(%)230(%][ ρρ  (IV.17) 
 
avec ρ(Haynes230) la masse volumique du Haynes 230® et MC la masse molaire du carbone. 
Dans le cas d’une vitesse de réaction d’interface infinie, la concentration [C]i à l’interface 































avec PCOint la pression partielle de CO égale à PCOext dans l’hélium impur et K la constante 
d’équilibre de la réaction (IV.6a). 

























D’après cette expression, la vitesse de dégagement de CO doit diminuer lorsqu’on augmente PCO 
et augmenter lorsqu’on la diminue.  
Afin de tester la validité de ce scénario, un essai de « décrochement » en PCO a été réalisé sur le 
Haynes 230® à 1000°C.  
Deux échantillons de Haynes 230® sont exposés pendant 25 h à 900°C sous He impur 
comprenant 21 µbar de CO et 200 µbar de H2. Puis ils sont montés à 1000°C, maintenus pendant 
environ 1h30. L’atmosphère est alors rapidement changée pour de l’hélium pur  et on procède à 
un nouveau maintien à 1000°C pendant environ 2 h. Ensuite, et toujours à 1000°C, les 
échantillons sont réexposés à l’hélium impur de même composition qu’à la première étape pour 
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2h30. Finalement, ils sont de nouveau placés 1h30 sous hélium pur. Après ces trois 
« décrochements » successifs, un nouveau mélange est injecté : de l’hélium impur avec 50 µbar 
de CO et 200 µbar de H2.  Ce mélange est maintenu pendant environ 16 h. Enfin, un  dernier 
décrochement est effectué sous He pur et dure environ 1h30. L’analyse par CPG est présentée sur 





















 sous  He-200H2-21CO 







Figure IV.46 : Analyse CPG de CO lors du maintien à 1000°C de Haynes 230® sous différentes atmosphères. 
 
La dépendance de la vitesse de dégagement en fonction de PCO est en accord avec 
l’expression (IV.19), c'est-à-dire que la vitesse de dégagement augmente lorsque PCO diminue. 
Ainsi, il est possible que la diffusion du carbone soit limitante dans la réaction de destruction de 
l’oxyde. 
Si on calcule maintenant le rapport des vitesses sur les trois « décrochements » en PCO, on 
remarque que les deux derniers sont sensiblement égaux (0,47 et 0,45) mais différent du premier 
(0,65). On peut alors proposer que la réaction de destruction de la couche d’oxyde est contrôlée 
par deux régimes purs consécutifs suivant l’avancement de la réaction [SOU06]. Les deux 
régimes purs pourraient être, comme c’est souvent le cas en cinétique hétérogène, un régime 
interfacial (réaction entre le carbone en solution et l’oxyde) puis un régime diffusionnel 
(diffusion du carbone du cœur de l’alliage vers l’interface alliage/oxyde). Néanmoins, nous 
avons déjà discuté précédemment le fait qu’un régime interfacial pur est incohérent avec la 
décroissance de la vitesse (augmentation de la surface réactionnelle quand apparition de 
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protubérances métalliques). Pour rendre compte de l’évolution des rapports de vitesses, on 
pourrait également proposer un régime mixte constitué d’abord d’un temps transitoire (le rapport 
des vitesses évolue) suivi d’un régime stationnaire (le rapport des vitesses devient constant) 
[SOU06].  
La figure IV.47 présente schématiquement un scénario imaginé pour la période transitoire : le 
point rouge place la valeur de la concentration du carbone en solution en équilibre avec 
l’atmosphère au fond du nanocanal. Le point bleu correspond à la concentration du carbone en 
solution en équilibre à l’interface métal/oxyde avant le début de la réduction de l’oxyde. [C]i 










Figure IV.47 : Scénario envisagé pour le temps transitoire de la destruction de la couche d’oxyde. 
 
Une fois que la concentration du carbone en solution à l’interface a atteint celle d’équilibre avec 
la phase gazeuse (point rouge), le régime doit devenir stationnaire et la vitesse est limitée par la 
diffusion du carbone dans l’alliage selon (IV.19). 









Figure IV.48 : Scénario envisagé pendant le régime stationnaire de la destruction de la couche d’oxyde. 
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Il est important de signaler que ce mécanisme reste très spéculatif car les raisonnements 
s’appuient sur un unique essai avec quelques décrochements. Ce type d’expérience mériterait 
d’être rééditer pour tenter nombreuses hypothèses émises. 
Dans le cas de la figure IV.48, un régime stationnaire est établi et il est possible de calculer la 
constante d’équilibre K6a grâce à la valeur du rapport des vitesses. On considère que lors d’un 
décrochement S(t) et X(t) restent constants [SOU06]. 








































































































a −=  (IV.22) 
 
La valeur de aC0 est calculée à 1000°C par ThermoCalc® à partir de la composition du Haynes 






V ≅ 0,46 ; 3,3.10-3<aC0<5,4.10-3 (avec l’incertitude sur la mesure de l’activité du 
chrome dans le Haynes 230®) et PCOext = 21.10-6 bar, on trouve finalement : 
 
67 10.6,1)1000(10.7,3 −− ≤°≤ CK  
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La valeur de K à 1000°C donnée par HSC [HSC40] est 2,9.10-6. 
L’ordre de grandeur entre les deux valeurs est respecté. Le décalage pourrait s’expliquer par 
l’approximation faite en supposant le coefficient d’activité γC constant quelque soit %C. 
Pour résumer, l’ensemble de ces résultats est en accord avec l’hypothèse que la diffusion du 
carbone dans l’alliage est l’étape limitante de la destruction de la couche d’oxyde.  
La réduction de la couche peut continuer jusqu’à ce que tout l’oxyde soit détruit. Le phénomène 
de décarburation peut ensuite se prolonger par la réaction de la vapeur d’eau avec le carbone de 
l’alliage.  
Un autre fait marquant de la figure IV.46 est que du CO est consommé lors du dernier 
« décrochement » sous PCO = 50 µbar. On s’attendrait au contraire à 1000°C sous 50 µbar à un 
dégagement de CO car la température TA sous cette atmosphère est d’environ 970°C (voir figure 
IV.38). On peut relier l’absence de production de CO au « passé » de l’échantillon qui a subi un 
maintien pendant huit heures à 1000°C pendant lequel la réaction (IV.6a) s’est déroulée. Pendant 
cette durée, la concentration du carbone en solution à l’interface métal/oxyde a progressivement 
diminué, à la fois par la décarburation de la surface et par l’enrichissement en Cr issu de la 
réduction de la chromine (par l’équilibre de la réaction (IV.8)). Au final, l’activité en carbone à 
l’interface métal/oxyde a atteint une valeur où la réaction (IV.6a) n’est plus possible 
thermodynamiquement à 1000°C sous 50 µbar de CO ; à l’inverse, l’activité du chrome en 
solution devient suffisante pour que CO réagisse.  
Cette évolution du comportement permet notamment de comprendre des résultats de la littérature 
[QUA85b] où certains échantillons passent, en maintien isotherme, d’un comportement 
d’oxydation « passive » à une forte décarburation sous la seule action du temps. Ce phénomène 
appelé « switch over » ou « turn over » par Quadakkers [QUA85b] peut être attribuée à la 
diminution de l’activité du chrome à l’interface métal/oxyde (sous l’effet de la croissance de 
l’oxyde riche en Cr) qui induit une augmentation de l’activité du carbone en solution : après un 
certain temps en conditions d’oxydation, la teneur en Cr interfaciale atteint un seuil critique en 
dessous duquel la réduction de la couche de chromine devient possible. 
Considérant les conclusions du chapitre III sur la structure et la nature de la couche d’oxyde 
formée à la surface du Haynes 230®, ainsi que les éléments de cette discussion, nous proposons 
figure IV.49 un schéma réactionnel global pour décrire la destruction de l’oxyde à haute 
température en différentes étapes élémentaires. 
Au dessus de TA durant les premiers instants de la réaction de destruction de l’oxyde (régime 
transitoire), la concentration du carbone à l’interface alliage/oxyde [C]i, définie à t = 0 par 
l’équilibre de la réaction (IV.8) ([C]éqi), diminue jusqu’à atteindre la valeur minimale pour que la 
Chapitre IV : Etude de la réaction de destruction de la couche d’oxyde sous hélium impur à haute température 
 190
réaction (IV.6a) ait lieu ([C]éqgaz). Un régime stationnaire s’établit alors : le carbone du cœur de 
l’alliage [C]0 diffuse vers l’interface alliage/oxyde pour réagir avec l’oxyde.   
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Figure IV.49 : Schéma réactionnel global de la destruction de la couche d’oxyde à la surface du Haynes 230® 
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4. Bilan  
 
A haute température, le Haynes 230® subit à partir d’une température critique TA une forte 
décarburation due à la réduction à l’interface métal/oxyde de la chromine par le carbone en 






32 +→+  (IV.6a) 
 
La température de début de réaction dépend à la fois de la pression partielle en monoxyde de 
carbone dans l’hélium et de la teneur en chrome à l’interface métal/oxyde qui fixe l’activité du 
carbone en solution à cette interface. L’oxyde MnxCr(3-x)O4, présent dans la partie supérieure de 
la couche et plus stable thermodynamiquement, se réduit à plus hautes températures que Cr2O3. 
En outre, aux plus hautes températures (T>1000°C), l’évaporation du Cr et du Mn métalliques 
devient importante et une couche d’oxyde riche en Mn et Cr non adhérente se forme. 
La réaction de destruction de la couche d’oxyde s’opère préférentiellement aux points triples 
gaz/alliage/oxyde via une réaction solide/solide entre le carbone en solution et l’oxyde: elle 
nécessite la présence de nanocanaux, formés préalablement à plus basse température durant 
l’étape d’oxydation et qui évacuent rapidement le CO produit.  
Après un temps transitoire de quelques heures, la diffusion du carbone devient probablement 
l’étape limitante de la réaction. Elle se produira jusqu’à ce que tout l’alliage soit appauvri en 












L’objectif principal de cette thèse est l’étude de la réactivité du Haynes 230® en hélium impur à 
haute température (850°C-1000°C) en vue d’une utilisation en tant que matériau d’échangeur 
thermique dans le VHTR (réacteur de 4ème Génération). L’enjeu est de taille puisque, d’une part 
les propriétés mécaniques de ce matériau dans la gamme de température visée s’avèrent égales 
voire supérieures à celles de l’alliage IN617 communément proposé pour cette application, et 
d’autre part cette nuance ne possède pas de cobalt, élément activable, comme renfort. 
Néanmoins, le comportement en corrosion de l’Haynes 230® reste inconnu dans de l’hélium 
impur de type caloporteur de VHTR, c'est-à-dire contenant des polluants tels H2O, CO, CH4, H2 
en quantité allant du µbar à la centaine de µbar. 
De nombreux travaux ont été effectués par le passé sur d’autres alliages à base Ni ou Fe riches 
en Cr tels que le IN617, l’Hastelloy X et XR et l’alliage 800H. La revue bibliographique de ces 
études a permis de mettre en évidence deux comportements majeurs des alliages 
chrominoformeurs dans les conditions d’un réacteur refroidi à l’hélium : la formation lente d’une 
couche d’oxyde, qui est le comportement recherché pour l’alliage, et la destruction de la couche 
d’oxyde, qu’il faut en toute circonstance éviter puisqu’elle entraîne un endommagement en 
corrosion très pénalisant pour les propriétés mécaniques du matériau (carburation ou 
décarburation).  
 
L’axe principal de recherche s’est donc concentré, dans un premier temps, sur l’étude de la 
formation à 850-900°C de la couche d’oxyde à la surface du Haynes 230® avec l’étude des 
réactivités respectives de H2O et CO. Puis, nous avons étudié la stabilité de cette couche par 
rapport à la température et la composition de l’hélium impur. Une parfaite compréhension des 
phénomènes impliqués s’avère indispensable afin de pouvoir, à terme, proposer des conditions 
adéquates (température et composition de l’atmosphère) pour préserver l’oxyde en surface de 
l’alliage tout au long de son utilisation.  
 
 Formation de la couche d’oxyde à la surface du Haynes 230® à 850-900°C sous He 
impur (5-50 µbar CO, 200 µbar H2, 0-20 µbar CH4 et 0,5-5 µbar H2O) pendant 25 h 
 
Suite à une exposition de 25 heures sous He impur à 850-900°C de composition 5-50 µbar CO, 
200 µbar H2, 0-20 µbar CH4 et 0,5-5 µbar H2O, le Haynes 230® développe en surface une couche 
d’oxyde riche en chrome et en manganèse par réaction avec CO et H2O. L’oxyde de manganèse 
forme avec le chrome, dans la partie supérieure de la couche, une phase spinelle MnxCr(3-x)O4. 
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De l’oxyde d’aluminium est également observé sous la couche d’oxyde et dans les joints de 
grains de l’alliage.  
Il a pu être mis en évidence dans le processus d’oxydation une compétition de réactivité 
entre H2O et CO. Grâce à différents essais réalisés avec des espèces marqués 13C18O et sous 
différentes teneurs en vapeur d’eau, nous avons montré que H2O réagit principalement à 
l’interface gaz/oxyde avec les cations Cr3+ et Mn2+ pour faire croître une couche d’oxyde 
externe alors que CO réagit principalement à l’interface métal/oxyde sur les éléments mineurs 
Al, Si et le chrome de forte activité favorisant ainsi la croissance d’oxyde interne. Aucun 
carbure de surface n’est observé ce qui suggère que le carbone issu de la réaction avec CO passe 
directement en solution dans le substrat. Par ailleurs, une dissolution d’hydrogène a été observée 
dans la couche et nous suggérerons que celui-ci provient de H2 plutôt que de H2O. Son 
mécanisme de solubilisation reste néanmoins inconnu. 
Un autre résultat important est que la réactivité du CO est limitée dans le temps et que la 
vitesse d’oxydation est gouvernée à long terme par la vapeur d’eau dans l’hélium impur: 
cette limitation de la réactivité de CO n’est pas due, comme on pourrait le penser, à 
l’établissement d’une couche compacte qui empêcherait le CO d’atteindre la surface de l’alliage 
mais à l’appauvrissement des éléments d’alliage à l’interface métal/oxyde. En effet, nous avons 
montré que, malgré la présence d’une épaisse couche d’oxyde à la surface du Haynes 230®  
(~1 µm), CO peut toujours atteindre l’interface métal/oxyde via des courts-circuits de 
diffusion. Ce transport est très certainement assuré par des joints de grains de l’oxyde et/ou des 
nanocanaux même si la présence physique de ces derniers n’a pu être démontrée.  
Des essais d’exposition sous hélium impur d’alliages modèles ont montré que c’est plus 
précisément la diffusion de l’aluminium dans l’alliage qui, après un temps transitoire, pourrait 
réguler la réactivité de CO. 
 
 Stabilité de la couche d’oxyde formée à la surface du Haynes 230® à 950-1000°C sous 
He impur (5-50 µbar CO, 200 µbar H2, 0-20 µbar CH4 et 0,5-5 µbar H2O)  
 
A partir d’une température critique TA, nous avons observé que la couche d’oxyde riche en 
chrome, préalablement formée en surface de l’alliage à plus basse température (850-900°C), se 
détruit par réaction avec le carbone en solution dans l’alliage à l’interface métal/oxyde.  
Des essais sur des alliages « modèles », avec des teneurs variables d’impuretés dans l’hélium et 
des étapes de préoxydation différentes (sous hélium impur et sous mélange Ar-H2O/H2) ont été 
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réalisés pour comprendre les paramètres influant sur la réaction et tenter de proposer un 
mécanisme. Ils ont permis d’aboutir à deux conclusions majeures: 
 
• la température de début de réaction TA dépend principalement de la pression partielle 
en monoxyde de carbone dans l’hélium et de la teneur en chrome à l’interface 
métal/oxyde qui fixe l’activité du carbone en solution à cette interface.  
• La réaction a lieu à l’interface gaz/métal/oxyde (zone que l’on nomme « point triple ») et 
nécessite donc la présence de nanocanaux à travers la couche d’oxyde. 
 






32 +→+  (IV.6a) 
 
avec CiSolution, le carbone en solution à l’interface métal/oxyde en équilibre avec le chrome et les 
carbures présents à cette même interface.  
Le très bon accord entre les TA expérimentales et les TA théoriques déduites de notre 
modèle thermodynamique basée sur la réaction (IV.6a) a été permise grâce à d’excellentes 
mesures de l’activité en chrome dans les alliages. 
Il a été observé que le spinelle Mn-Cr présent dans la partie supérieure de l’oxyde du              
Haynes 230® est plus stable vis-à-vis du carbone et nécessite des plus hautes températures que la 
chromine (>30°C environ) pour être réduit. Néanmoins, même s’il ne se réduit pas, cet oxyde 
n’est plus protecteur à T>950°C car l’évaporation probable de Cr et Mn métalliques rend la 
couche poreuse et peu adhérente. 
L’étape de préoxydation de l’alliage (sous hélium impur ou sous mélange Ar-H2/H2O) et des 
variations des teneurs en impuretés CH4 et H2O (de 0 à 20 µbar de CH4 et jusqu’à 5 µbar de 
H2O) dans l’hélium ne présente pas d’influence significative sur le déroulement de la réaction: 
la réaction a toujours lieu et la température critique TA reste inchangée.  
Enfin, nous proposons que la réaction ne nécessite par d’intermédiaires gazeux (H2O/H2 ou 
CO2/CO) comme cela a pû être proposé dans la littérature mais se déroule via un mécanisme 
directe solide/solide entre le carbone en solution dans l’alliage et l’oxyde. L’étape limitante 
devient rapidement, après un temps transitoire, la diffusion du carbone dans l’alliage.  
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 Perspectives scientifiques 
 
Des perspectives d’étude s’offrent à nous afin de répondre à quelques interrogations ayant surgi 
lors notre travail et pour confirmer certaines propositions émises à la fois pour ce qui est de 
l’oxydation de l’alliage et en ce qui concerne la destruction de la couche d’oxyde à plus haute 
température:  
 
¾ nous avons mis en évidence la présence d’hydrogène dans la couche d’oxyde. Il serait 
intéressant de comprendre le mécanisme d’incorporation de cet élément, et d’identifier 
notamment qui de H2 ou H2O libère de l’hydrogène. Pour cela, nous pourrions effectuer 
un essai d’oxydation à 900°C du Haynes 230® sous un mélange D2O/H2 ce qui devrait 
permettre d’élucider par analyse SIMS post-essai des échantillons quelle molécule fournit 
l’hydrogène présent dans l’oxyde. Cette étude présente un intérêt particulier puisque 
l’incorporation de protons dans l’oxyde peut influer sur sa cinétique de croissance. 
 
¾ nous avons suggéré la présence de nanocanaux à travers l’oxyde mais n’avons pu, avec 
notre moyen d’analyse (MEB), les visualiser. Des analyses de lames minces de la 
couche par microscopie électronique à transmission (de haute résolution) pourraient 
être envisagées.  
 
¾ la perméabilité de la couche à CO a été mise en évidence. Il serait maintenant 
intéressant d’évaluer la perméabilité de la couche à CH4. Pour cela, des essais en 
deux étapes pourrait être entrepris: une première étape d’oxydation sous He-H2O/H2/CO 
puis une seconde sous He-13CH4/CO à 950°C. Une analyse SIMS de la surface devrait 
permettre de vérifier si du carbone provenant du craquage du méthane est présent sous la 
couche. Cet essai représente un véritable enjeu industriel car il permettrait de vérifier si la 
couche d’oxyde « protège » véritablement d’une carburation de l’échantillon.  
 
¾ L’atmosphère de préoxydation ne semble pas influer significativement sur la réaction de 
destruction de la couche d’oxyde. Que cela soit après une préoxydation sous He impur et 
sous un mélange Ar-H2/H2O, il semble que des nanocanaux se forment puisque l’on 
observe, dans les deux cas, une destruction de la couche d’oxyde. Il serait intéressant de 
tester l’influence d’une couche faite cette fois-ci sous air : est-elle moins 
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perméable aux espèces gazeuses ? est-elle plus protectrice vis à vis de la destruction de la 
couche d’oxyde? 
 
 Perspectives industrielles 
 
Au regard du travail effectué durant cette thèse et de résultats publiés par ailleurs pour l’alliage 
IN617, on peut conclure qu’un des critères déterminants pour garantir la bonne tenue du 
matériau candidat dans les conditions VHTR est de fonctionner à une température inférieure à 
TA. Par exemple sur la base de notre étude, la température ultime pour le Haynes 230®, sous un 
mélange d’hélium contenant 50 µbar de CO, 200 µbar de H2, 0-20 µbar de CH4 et 0-10 µbar de 
H2O serait de 970°C±5°C. Néanmoins, cette température doit être minorée industriellement car 
elle est fonction de l’activité du Cr à l’interface métal/oxyde, aCri qui diminue au fil du temps à 
cause de la croissance de la couche d’oxyde en surface. On s’expose au risque d’un basculement 
d’une oxydation « passive » à un comportement de corrosion « actif » (forte décarburation ou 
carburation). Il convient donc de connaître la valeur de aCri stationnaire pour pouvoir ajuster la 
température limite de fonctionnement en service.  
Notre étude montre que des solutions peuvent être suggérées pour repousser TA vers de plus 
hautes valeurs. Il est possible d’agir sur deux paramètres différents : soit sur le matériau, soit sur 
l’atmosphère. 
 
D’un point de vue matériau, il convient d’envisager : 
 
• d’utiliser des alliages chrominoformeurs à fortes teneurs en chrome pour augmenter 
l’activité du chrome dans l’alliage. Néanmoins, le Haynes 230® possède déjà une forte 
activité en Cr (0,7-0,8 à 950°C) et il semble peu probable que des alliages 
chrominoformeurs possèdent une activité très supérieure. 
• d’utiliser des alliages n’ayant pas ou très peu de carbone or cela reste peu 
envisageable pour des raisons de propriétés mécaniques. 
• Enfin, d’utiliser des alliages aluminoformeurs dont la couche d’oxyde est très stable en 
température et ne se détruit pas en dessous de 1000°C. Le souci est que ces alliages 
présentent de moins bonnes propriétés de fluage que les alliages chrominoformeurs alors 
que la résistance au fluage est l’un des critères principaux de sélection pour le matériau 
envisagé. De plus, leur conductivité thermique est moins bonne ce qui pose un problème 
vis-à-vis d’une application en tant qu’échangeur de chaleur. 
Conclusion générale 
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Il nous apparait qu’aucune « solution matériau » n’est satisfaisante. L’une des solutions les plus 
adéquates serait alors de contrôler l’atmosphère circulant dans l’échangeur thermique du 
VHTR. Il faudrait pouvoir ajuster la pression partielle en CO dans l’hélium au dessus de la 
valeur critique PCO* en fonction de la température de fonctionnement. Dans le choix de la PCO 
injectée dans le circuit, il conviendrait de tenir compte des évolutions temporelles dues à 
l’éventuelle diminution de aCri provoquée par la croissance de la couche d’oxyde. A titre 
d’exemple il est possible de fonctionner avec le Haynes 230® jusqu’à une température de 1000°C 
(en considérant que %Cri sous la couche d’oxyde est de 16%) seulement si PCO dans l’hélium est 
supérieure à 200 µbar. Cette pression est très supérieure à celle utilisée dans les essais de 
corrosion réalisés durant cette thèse. Avant d’envisager cette solution, il est donc nécessaire 
d’étudier le comportement du Haynes 230® sous ces fortes pressions de CO et de vérifier que le 
comportement observé dans la gamme de Pco investiguée ici (<60µbar) est encore valide.  
Si tel était le cas, l’un des enjeux technologiques pour l’utilisation du Haynes 230® dans le 
VHTR serait le contrôle parfait des teneurs en impuretés dans l’hélium (optimisation du 
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présentations orales dans des congrès nationaux et internationaux et de posters dont vous 
trouverez les références ci-dessous. 
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Etude par Microscopie Electronique à Transmission des 
carbures présents dans le Haynes 230® à l’état de 
réception et après vieillissement thermique à haute 





Les analyses MET présentées dans cette annexe ont été réalisées dans deux laboratoires dans le 
cadre de différents projets : 
 
• Les analyses des carbures après un maintien à 900°C pendant 25 h sous He impur ont été 
réalisées dans le cadre de ma thèse. Les observations ont été effectuées à l’Université 
Paul Sabatier de Toulouse par  M. C. Lafont (laboratoire CIRIMAT). 
• Les analyses des carbures dans le Haynes 230® à l’état de réception et après des 
maintiens de plus longues durées sous vide (850°C-1000h et 4000h, 950°C-1000h et 
5000h) se sont déroulées au DTEN/S3ME du CEA de Grenoble. Les résultats ont fait 
l’objet de trois rapports : [GUE03] [GUE04] [GUE05]. 
 
1. Etat de réception  
 
L’alliage contient, à l’état de réception, de gros carbures répartis dans les grains. Les analyses 
par EDS effectuées sur un microscope en transmission ont montré que ces carbures sont riches 
en tungstène et contiennent du chrome et du nickel. Vu leur forte épaisseur, il n’a pas été 
possible d’obtenir de clichés de diffraction mais il s’agit très probablement de carbure de type 
M6C. Leur structure est probablement du type Ni3W3C [TAW92]. La composition des carbures 
M6C, présentée dans le tableau A.1, est proche de la stoechiométrie 
(Ni1,9Fe0,1Cr1,6Si0,2)(W1,6Mo0,6)C trouvée dans la référence [GRI85]. 
L’observation des joints de grains par MET révèle la présence de petits carbures (figure A.1). 
Les analyses par EDS et par diffraction électronique montrent que ces carbures sont riches en Cr 
et qu’ils sont du type M23C6. Ces carbures sont néanmoins en très faible quantité à l’état de 
réception de l’alliage (figure A.2) [GUE03]. 
 
 
Figure A.1 : Alliage Haynes 230® à l'état de réception.  





Figure A.2 : Alliage Haynes 230® à l'état de réception. Joints de grains observés par MET 
 Peu de carbures de type M23C6 ont pu être mis en évidence le long des joints de grains. 
 
La composition moyenne des carbures M6C et M23C6 est présentée dans le tableau A.1.  
 
% atomique  Ni Cr W Mo Fe 
M6C 36 27 30 6 1 
M23C6 14 74 8 4 / 
matrice 68 27 3 1 2 
Tableau A.1 : Alliage Haynes 230® à l'état de réception. Composition atomique moyenne des carbures et de la 
matrice (sans le carbone). 
 
2. Après un maintien à 900°C pendant 25 h sous He impur (essai He-ox-25a) 
 
L’analyse du Haynes 230® après un maintien à 900°C pendant 25 h sous He impur (essai He-ox-
25a, voir tableau II-ox) montre une abondante précipitation de carbures riches en Cr de type 
M23C6 à cœur des grains de l’alliage (figure A.3), dans les joints de grains (figure A.4) et en 
périphérie des gros carbures originels M6C (figure A.5). Leur nature a été révélée par diffraction 
électronique. Le tableau A.2 compare les distances inter-réticulaires des carbures M23C6 
calculées à partir des clichés de diffraction au MET et celles obtenues par Carine® pour les 





Famille de plans {200} {111} {220} {113} {331} {422} {442}
d (M23C6) (Angstrom) 5,6 6,3 4 3,3 2,5 2,3 1,9 
d(Cr23C6) (Angstrom) par Carine® 5,3 6,2 3,8 3,2 2,4 2,2 1,8 
Tableau A.2 : Comparaison entre les distance inter réticulaires calculées par Carine® pour Cr23C6 et celles 
obtenues par analyse des clichés de diffraction au MET sur les carbures M23C6 formés dans le Haynes 230® 
après un maintien à 900°C pendant 25 h sous He impur. 
 
D’après le tableau A.2, comme on pouvait s’y attendre, l’insertion des gros atomes W et Mo 
dans les carbures provoque une expansion du paramètre de maille (>1,1 nm).  
 
 
Figure A.3 : Fins carbures M23C6 à cœur du grain de l’alliage après un maintien à 900°C pendant 25 h sous 
He impur. Les précipités de petites tailles (15 à 50 nm) semblent orientés dans le sens de laminage. 
 
 













Figure A.5 : Carbures M23C6 à la périphérie d’un gros carbure originel M6C riche en W après un maintien à 
900°C pendant 25 h sous He impur. Trois clichés de diffraction du carbure B selon trois axes de zone sont 
présentés ainsi qu’une analyse EDS de la composition des carbures A et B. 
 
Les trois clichés de diffraction présentés sur la figure A.5 permettent de confirmer que les 
carbures accolés au carbure M6C sont du type M23C6. 
La présence de carbures M23C6 autour des M6C s’explique probablement par une dissolution lors 
du vieillissement d’une partie des M6C qui en libérant du carbone favorise la précipitation des  
M23C6 [ROS87] (voir figure A.6). 
 
 
Figure A.6 : Carbure M6C entouré de carbures M23C6 à cœur du Haynes 230® après maintien à 900°C 
pendant 20 h. 
Zone analysée % at Ni % at Cr % at W % at Mo % at Fe
Pointé A 35,2 27,3 30 6,4 1,1 
Pointé B 11,6 75,7 8 4,4 0,4 
Carbure M6C originel riche en W 
Précipitation de carbures M23C6 riche en Cr 
Axe de zone [435] 
Axe de zone [112] 





3. Après des vieillissements de longues durées sous vide à 850°C et 950°C [GUE03] 
[GUE04] [GUE05] 
 
Des analyses par MET de la microstructure du Haynes 230® ont été effectuées après 
vieillissement sous vide primaire, à 850°C pendant 1000h et 4000h et à 950°C pendant 1000h et 
5000h.  
De nouveau, on observe pour chaque température de vieillissement et chaque durée de maintien, 
la précipitation de carbures riches en Cr de type M23C6 dans le cœur des grains, dans les joints de 
grains de l’alliage et autour des gros carbures M6C. Quelque soit la température de 
vieillissement, la microstructure de l’alliage observée ne varie pas avec le temps de maintien.  
La figure A.7 présente la précipitation de carbures M23C6 à la périphérie des gros carbures M6C 
après un vieillissement à 850°C. 
 
   
Figure A.7 : Précipitation de carbures M23C6 riches en Cr autour d’un gros (à gauche) et d’une petit (à 
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Description des montages expérimentaux  
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Figure B.2 : Schéma du montage CORALLINE 
 
Fours
Chromatographe en Phase 
Gazeuse à hélium 
Hygromètre  à sonde 
capacitive en entrée 
Contrôleur de 
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Tableau de commande à capture digitale 
Cryostat (-110°C) 
Chromatographe en Phase Gazeuse à Hélium 












1. Détermination du régime de transport de la phase gazeuse dans le réacteur 
CORALLINE et CORINTH 
 
Calcul du nombre de Reynolds dans le réacteur : 
 
Le nombre de Reynolds est défini par l’expression [SAR00] : η
ρ Lu ××=Re   
Avec :  ρ = densité de l’hélium  
u = vitesse linéaire du gaz  
L = longueur spécifique ( = diamètre du réacteur) = 5,5 10-2 m 









 avec D = débit du gaz (m3/s)  
Pour un débit de 10L/h, on a u = 12.10-4 m/s 
 
η est donnée par l’expression : Tkm ×××= πση
8
23
1   
Avec : 
 k = constante de Boltzmann = 1,382.10-23 J.K-1 
 m = masse d’une molécule de He = 6,65.10-27 kg 
 T = température du réacteur = 1223 K 
 σ = section efficace de collision des molécules de gaz 
σ est donnée par l’expression : 24 rπσ =   
avec r = rayon d’une molécule de gaz de He = 1,33.10-10 m 
d’où σ = 2.2.10-19 m2 
Donc η=1,8.10-5 kg.m-1.s-1 
 
ρ est donnée par l’expression : 
RT
PM ×=ρ  
avec : 
  M = masse molaire d’une mole d’He = 4.10-3 kg/mol 
  P = pression du gaz dans le réacteur = 10130 Pa 
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  R = constant des gaz parfaits = 8,314 
 
D’où ρ = 4.10-3 kg/m3 
 
Donc finalement,  
 
Re = 0,01 < < 2000 donc le régime est laminaire 
 
2. Calcul du rapport du nombre de molécules oxydantes consommées par les 
échantillons sur le nombre de molécules oxydantes totales passant dans le réacteur 
 
Pour le calcul, nous prendrons la composition moyenne : PCO = 50 µbar et PH2O = 2 µbar 
Soit : 
JH20 = flux de molécules de H2O qui passe dans le réacteur (mol/s) durant l’essai 
JCO = flux de molécules de CO qui passe dans le réacteur (mol/s) durant l’essai 
D = débit d’hélium impur (L/h) = 10 L/h 
Vm = volume d’une mol de gaz  = 24 L/mol 
A = aire des deux échantillons = 14,6 cm2 
nO = nombre de mol d’oxygène ayant circulé dans le gaz pendant l’essai d’oxydation 
nOoxyde = nombre de mol d’oxygène présent dans l’oxyde après l’essai d’oxydation 
ρ = densité de Cr2O3 (g/cm3) = 5,2 g/cm3 
M = masse molaire de Cr2O3 (g/mol) = 152 g/mol 
 
On a : 
=××= 360022 mOHOH V
DPJ 2,3.10-10 mol/s 
et 
=××= 3600mCOCO V
DPJ 5,8.10-9 mol/s 
d’où Jtotal ≅ 6.10-9 mol/s 
 





L’observation de la couche d’oxyde formée à la surface des échantillons de Haynes 230® montre 





ρ3 1,5.10-4 mol 
 





n  donc le flux des espèces gazeuses n’est pas globalement 
limitant pour la formation de la couche d’oxyde. Ce résultat est confirmé par l’homogénéité 
de l’épaisseur de la couche d’oxyde observée sur les échantillons après les différents essais. 
Néanmoins, il s’agit d’un calcul global et il ne garantit pas qu’à chaque instant le flux des 
espèces gazeuses n’est pas limitant notamment en début d’essai où la vitesse de réaction 





Annexe D  
Analyse XPS d’un échantillon de Haynes 230® ayant subi 
une montée en température à 950°C (1°C/min) sous He 
pur 





1. Conditions d’analyse 
 
Cette étude a été réalisée au DEN/DPC/SCP/LRSI par F. Miserque avec un spectromètre de type 
VG ESCALAB 220i XL. La source de rayons X est de type Mg-Kα non-monochromatée avec 
une énergie incidente de 1253,6 eV. La puissance utilisée est de 20 mA × 15 kV soit 300 W. La 
surface analysée est de l’ordre de 6 × 7 mm2. Cette source de rayons X a été utilisée afin d’éviter 
les interférences entre les pics photoélectriques et les pics Auger de certains éléments. Une seule 
zone par échantillon a été analysée. 
Cette technique d’analyse permet de déterminer la composition chimique d’un matériau sur les 
quelques premiers nanomètres de matière. Une analyse semiquantitative des éléments présents 
peut-être donnée, avec une précision d’une dizaine de pourcent (% atomique). Après traitement 
et recomposition des pics photoélectriques complexes, le degré d’oxydation des éléments peut 
être déterminé. 
 
2. Echantillons analysés 
 
Deux échantillons de Haynes 230® ont été caractérisés : 
 
 référence : témoin poli. 
 oxydé : échantillon ayant subi une montée en température à 950°C (1°C/min) sous hélium 5.5 
épuré. 
 
3.  Résultats 
 
La Figure D.1 montre les spectres généraux (spectre à basse résolution) des deux échantillons 
d’alliage HAYNES 230®. On remarque bien évidemment la présence majoritaire de nickel dans 
le cas de l’échantillon de référence. L’aluminium, le silicium, le chrome et le manganèse, 
pratiquement pas ou peu visibles dans le cas de l’échantillon de référence, sont présents pour 
l’échantillon oxydé. Le tungstène est également observé. Le carbone provient de la 
contamination de surface due au contact avec l’atmosphère. Chacun de ces éléments fait l’objet 












• Analyse des niveaux Ni-2p : 
 
Le spectre du niveau Ni-2p3/2 de l’échantillon de référence est présenté en Figure D.2. On 
constate la présence de deux contributions : la première contribution est située à 852,5 eV 
(corrigé de l’effet de charge à l’aide du pic C-1s fixé à 285,0 eV) et correspond au nickel sous 
forme métallique. La seconde contribution se trouve à 856,0 eV et est attribuée aux formes 
chimiques Ni2O3 ou Ni(OH)2. Le pic à plus haute énergie de liaison (≅ 861,6 eV) est un pic de 
type satellite « shake-up » accompagnant le pic photoélectrique de Ni2O3. La présence de nickel 
métallique montre que l’épaisseur de la couche d’oxyde dans le cas de l’échantillon de référence 
est inférieure à la profondeur d’analyse de la méthode (≅ 8 – 10 nm). Le nickel est nettement 
moins visible dans le cas de l’échantillon oxydé. Cependant, malgré un rapport signal sur bruit 
rendant la recomposition du spectre difficile, les espèces chimiques du nickel présentes pour 





Figure D.2 : Spectre du niveau Ni-2p3/2 de l’échantillon d’alliage HAYNES 230
® de référence (spectre non 




• Analyse du niveau Al-2s : 
 
L’aluminium n’est pas détecté pour l’échantillon de référence. Pour l’échantillon oxydé, on 
remarque, par contre, la présence d’aluminium (Figure D.3). Une seule contribution est 
observée à 120,0 eV. Cette contribution est attribuée à de l’aluminium à l’état de valence III, 
probablement sous forme Al2O3. 
 
 
Figure D.3 : Spectre du niveau Al-2s de l’échantillon d’alliage HAYNES 230® oxydé (spectre non corrigé de 
l’effet de charge). 
 
• Analyse des niveaux W-4f : 
 
Le tungstène est observé sur les deux échantillons analysés. On constate deux contributions, 
identiques pour les deux échantillons (Figure D.4). La première contribution, dont les pics sont 
situés respectivement à 31,0 eV et 33,3 eV pour les niveaux 4f7/2 et 4f5/2, est attribuée au 
tungstène sous forme métallique. La seconde composante, à plus haute énergie de liaison (à 35,3 
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et 37,3 eV, respectivement pour les niveaux 4f7/2 et 4f5/2, correspond à du tungstène à l’état de 
valence VI sous forme WO3. Les proportions des contributions métal et oxyde sont proches pour 
les deux échantillons. 
 
 
Figure D.4 : Spectres des niveaux W-4f des échantillons d’alliage HAYNES 230® de référence et oxydé 
(spectre non corrigé de l’effet de charge). 
 
• Analyse des niveaux Cr-2p : 
 
Le chrome est observé sur les deux échantillons analysés. Cependant, les spectres (Figure D.5) 
changent suivant l’échantillon analysé. On remarque trois contributions sur l’échantillon de 
référence : à 573,7 eV ; 576,1 eV et 577,6 eV. Ces contributions sont attribuées respectivement 
au chrome sous forme métallique, et au chrome à l’état de valence III sous forme oxyde et 
hydroxyde. La composante majoritaire reste le chrome métallique confirmant une couche 




Figure D.5 : spectres du niveau Cr-2p3/2 des échantillons d’alliage HAYNES 230
® de référence et oxydé 
(spectre non corrigé de l’ effet de charge). 
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Pour l’échantillon oxydé, on observe également trois contributions : les deux premières 
correspondent, comme pour l’échantillon de référence au chrome à l’état de valence III sous 
forme d’oxyde et d’hydroxyde. La troisième composante, à environ 578,6 eV, est liée à la 
présence de chrome à l’état de valence VI. Pour cet échantillon, on n’observe plus le chrome 
sous forme métallique. 
 
• Analyse des niveaux Si-2p : 
 
Le silicium n’est pas détecté pour l’échantillon de référence. Le spectre des niveaux Si-2p de 
l’échantillon oxydé est représenté en Figure D.6. Le pic photoélectrique de niveau Si-2p3/2 se 
situe à environ 103,5 eV ce qui est caractéristique de la silice SiO2. 
 
 
Figure D.6 : Spectre des niveaux Si-2p de l’échantillon d’alliage HAYNES 230® oxydé. 
 
 
• Analyse des niveaux Mn-2p : 
 
 
Le manganèse n’est pas détecté pour l’échantillon de référence. Le spectre du niveau Mn-2p3/2 
pour l’échantillon oxydé est présenté en Figure D.7. On remarque la présence de deux 
contributions : la première située à 651,5 eV et la seconde à 653,0 eV. Ces composantes ont été 
attribuées, respectivement, à du manganèse à l’état de valence II (MnO) et à du manganèse à 





Figure D.7 : Spectre du niveau Mn-2p3/2 pour l’échantillon oxydé. 
 
 
4. Analyse semi quantitative 
 
Le Tableau D.1 présente les résultats semi-quantitatifs obtenus à partir des surfaces analysées de 
deux échantillons. Il est à noter que pour caractériser au mieux la couche d’oxyde, seules les 
contributions de type oxyde sont englobées dans le calcul de la composition. Les composantes 
métalliques liées à l’alliage sous jacent ne sont donc pas considérées. Les éléments pris en 
compte dans l’analyse sont : Ni, Cr, W, Al, Si, Mn (l’aluminium, le silicium et le manganèse ne 
sont cependant pas détectés sur l’échantillon de référence). Le fer n’est pas décelé pour les deux 
échantillons. Le molybdène est pratiquement indétectable. De même, le carbone et l’oxygène ne 
sont pas considérés dans la quantification. Cette dernière ne tient pas compte de la répartition en 
profondeur des éléments. Un élément, situé en extrême surface, peut dès lors être surestimé par 
rapport à un élément situé plus en profondeur. 
 
 
Tableau D.1 : Résultats de l’analyse semi-quantitative des éléments significatifs dans la couche d’oxyde. 
 
 
On constate que pour l’échantillon de référence, on a une couche d’oxyde native formée 
majoritairement de nickel. Cette couche d’oxyde est légèrement enrichie en tungstène par rapport 
à la composition théorique de l’alliage HAYNES 230®. 
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Dans le cas de l’échantillon ayant subi le traitement thermique sous hélium, on observe un 
changement complet de la composition. Les éléments mineurs dans la composition de l’alliage 
HAYNES 230® se retrouvent dans la couche d’oxyde. L’oxyde en surface devient très riche en 
aluminium et en silicium, alors que ces éléments n’étaient pas décelés dans le cas de 
l’échantillon de référence. La couche contient aussi du chrome. On observe également mais dans 
une moindre mesure un enrichissement en manganèse. Le nickel ne participe pratiquement plus à 
la couche d’oxyde. 
 
5. Résumé de l’étude 
 
L’analyse de surface XPS indique qu’une montée en température à 950°C (1°C/min) sous hélium 
pur (teneur résiduelle en polluant < 0,1ppm) provoque la croissance d’une couche d’oxyde en 
surface de l’alliage HAYNES 230®. L’oxyde formé dans ces conditions est riche en éléments 
mineurs de l’alliage (principalement en aluminium sous forme Al2O3 et en silicium sous forme 







Etude photoélectrochimique des couches d’oxydes 
formées sur les alliages Ni-22Cr-14W-0,1C,                  
Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C et Haynes 230® suite à l’essai 
séquencé He-oxseq-850-48  
Laboratoire de Science et Ingénierie des Matériaux et Procédés (SIMAP) de Grenoble avec la 





Les couches d’oxyde des alliages modèles Ni-22Cr-14W-0,1C, Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C et du 
Haynes 230® ont été analysées après chaque étape de l’essai He-oxseq-850-48-1 par 
photoélectrochimie. L’intérêt d’avoir synthétisé des alliages dont la nature se rapproche 
progressivement de celle du Haynes 230® est de pouvoir visualiser l’évolution de la signature 
photoélectrochimique en partant d’un oxyde simple de chrome, en passant par un oxyde mixte 
Mn-Cr puis en arrivant à l’oxyde plus complexe du Haynes 230® (ajout de Si, Al…).  
Avant de présenter les résultats de ces analyses, nous exposerons dans un premier temps le 
principe de fonctionnement de cette technique. 
 
1. Principe de la photoélectrochimie [WOU96] [MAR04]  
 
La communauté scientifique ne s'est vraiment intéressée à la photoélectrochimie qu'au début des 
années 70, lorsqu'il est apparu possible de réaliser des cellules photoélectrochimiques permettant 
la conversion de l'énergie solaire en énergie électrique ou chimique. Cet intérêt a favorisé 
l'approfondissement des bases théoriques et le développement des techniques de la 
photoélectrochimie, qui est devenue aujourd'hui un outil de choix pour la caractérisation de 
matériaux à propriétés semi-conductrices : matériaux pour l'électronique, polymères semi-
conducteurs, couches passives sur métaux et alliages, et ici couches d'oxydation thermique. 
La photoélectrochimie permet d’accéder à des informations que ne délivrent pas les techniques 
de caractérisation classiquement utilisées dans le domaine de l’oxydation thermique des métaux : 
- elle indique le type de semi-conduction (n ou p) de l’oxyde, 
- elle donne la largeur de bande interdite (Eg) signature de la nature de l’oxyde, 
- elle donne des indications sur la concentration en porteur majoritaire de l’oxyde (donc sur 
l’écart à la stoechiométrie) et sur la concentration plus ou moins élevée de défauts 
« métallurgiques » (dislocations, joints de grains...) dans la couche d’oxydation. 
Nous proposons ci-dessous une introduction aux notions de base de photoélectrochimie que nous 
utiliserons par la suite. La première partie de ce chapitre présentera un rappel sur les semi-
conducteurs, ainsi que sur la description de l’interface semi-conducteur/électrolyte à laquelle 
l’interface couche d’oxyde/électrolyte est souvent assimilée. Nous nous pencherons ensuite sur 
les phénomènes photoélectrochimiques qui décrivent le comportement de cette interface sous 
illumination. 





1.1. Rappel sur les semi-conducteurs 
 
Les propriétés électroniques des semi-conducteurs sont généralement décrites par le modèle des 
bandes. Lors de la formation d’un réseau solide, les orbitales des atomes isolés se recouvrent et 
créent des orbitales moléculaires, qui forment des bandes continues (bandes permises remplies 
de niveaux énergétiques et bandes interdites vides de tout niveaux énergétiques). Les électrons 
occupent tous les états énergétiques situés en dessous du niveau de Fermi (EF). 
Dans un semi-conducteur, la dernière bande occupée (bande occupée d’énergie la plus haute) est 
appelée bande de valence (EV), tandis que la première bande vide (bande vide d’énergie la plus 
basse) est appelée bande de conduction (EC). La largeur de la bande interdite entre ces deux 
niveaux d’énergies (souvent appelée gap) vaut : EG = EC – EV. 
Lorsque le semi-conducteur est un cristal parfait, il est dit semi-conducteur intrinsèque. Pour 
chaque électron de valence passant dans la bande de conduction, il se crée un trou d’électron 
dans la bande de valence. Les concentrations n en électrons et p en trous d’électrons sont alors 
égales. Le potentiel électrochimique des électrons dans le matériau appelé niveau de Fermi, 
d’énergie Ef se trouve au milieu de la bande interdite. (La probabilité P[E] qu’a un niveau 
d’énergie d’être occupé est pratiquement nulle). La conductivité électronique d’un semi-
conducteur intrinsèque est alors très faible à basse température (kT << EG).   
La conductivité d’un semi-conducteur peut être augmentée, de manière délibérée ou non, de 
deux façons : 
 - soit par introduction d’éléments de valence différente (dopage), 
 - soit par création d’un écart à la stoechiométrie. 
Dans les deux cas, on peut obtenir un semi-conducteur de type n (porteurs de charge 
prédominants négatifs : électrons) ou un semi-conducteur de type p (porteurs de charge 
prédominants positifs : trous). 
Un semi-conducteur de type n se caractérise par la présence d’états électroniques donneurs dans 
la bande interdite, d’énergie Ed proche de l’énergie Ec. Ces états pourront apporter des électrons 
à la bande de conduction et créer ainsi une conductivité électronique (voir figure E.1). Les 
porteurs de charge majoritaires dans un semi-conducteur de type n sont donc les électrons 
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Figure E.1 : Schéma de bande d’un semi-conducteur de type n. 
 
Un semi-conducteur de type p se caractérise par la présence d’états électroniques accepteurs dans 
la bande interdite d’énergie Ea proche de Ev. Ces états pourront capter des électrons de la bande 
de valence et créer ainsi une conduction par trous d’électrons dans cette bande (voir figure E.2). 
Les porteurs de charge majoritaires sont cette fois-ci les trous d’électrons (charge positive). Un 
exemple de semi-conducteur de type p est NiO (par un défaut de Ni). 
 
                                       
Figure E.2 : Schéma de bande d’un semi-conducteur de type p. 
 
1.2. Interface semi-conducteur/solution 
 
1.2.1. A l’obscurité 
 
Lorsque l’on plonge un semi-conducteur dans un électrolyte, la mise en équilibre va 
correspondre à l’égalisation des niveaux de Fermi, par le transfert de charges entre le semi-
conducteur et l’électrolyte. Cela se traduit par un appauvrissement ou un enrichissement de la 
concentration en porteurs majoritaires dans le semi-conducteur au voisinage de sa surface, dans 
une zone communément appelée région de charge d’espace (quelques nms à quelques centaines 
de nms de profondeur). 
Le sens du transfert de charges entre le semi-conducteur et l'électrolyte dépend de la position 
relative des niveaux de Fermi des deux phases, Ef,sc et Ef,él, avant leur mise en contact.  
Bande de conduction BC








Dans le cas où EF,sc du semi- conducteur est égal au EF,él de l’électrolyte, il n’y a pas de transfert 
de charges donc pas de gradient de potentiel dans la région de charge d’espace. Le semi-
conducteur est alors en situation de bande plate (potentiel VBP), c'est-à-dire qu’il n’y a pas de 
courbure de bande. 
Dans le cas contraire, des porteurs majoritaires seront transférés du semi-conducteur vers 
l'électrolyte si Ef,sc>Ef,el (et inversement), créant un appauvrissement (inversement un 
enrichissement) en porteurs majoritaires dans la région de charge d'espace, et, en conséquence, 
un gradient de potentiel dans cette région et une courbure des bandes. 
Le résultat de ces différentes situations est présenté sur la figure E.3 pour un semi-conducteur de 
type p et de type n. 
 
 
Figure E.3 : Interface semi-conducteur/électrolyte à l’obscurité pour un semi-conducteur de type n et p (semi-
conducteur à gauche et électrolyte à droite de l'axe E). 
 
 
Les situations d’appauvrissement, d’enrichissement et de bande plate peuvent être également 
obtenues par l’application d’un potentiel adéquat à l’électrode semi-conductrice, par rapport à 





















































à l'obscurité a un comportement redresseur analogue à celui de diodes solides : un courant 
appréciable n'est obtenu que lorsque le semi-conducteur est en situation d'enrichissement en 
porteurs majoritaires, c'est-à-dire lorsque le gradient de potentiel, la courbure de bande, dans la 
région de charge d'espace draine les porteurs majoritaires vers l'interface, ce qui correspond à 
V<VBP (respectivement V>VBP) pour un semi-conducteur de type n (respectivement p). La 
situation intéressante en photo-électrochimie est par contre celle où le semi-conducteur est en 
situation d'appauvrissement en porteurs majoritaires. En effet, en situation d’enrichissement, le 
courant d’obscurité est quasiment égal au courant stationnaire, et la faible contribution du 
photocourant est difficile à détecter. En revanche, en situation d’appauvrissement, le courant 
d’obscurité est faible et il est alors plus simple expérimentalement de dissocier les deux 
composantes du courant stationnaire : le courant d’obscurité et le photocourant. 
 
1.2.2. Sous lumière 
 
Lorsqu’un semi-conducteur est éclairé par des photons d’énergie supérieure au gap (hν > Eg), il y 
a passage d’électrons de la bande de valence vers la bande de conduction. Ces électrons laissent 
ainsi des trous dans la bande de valence. On peut alors parler de création de paires électron-trou : 
 
hν ⇒ e-BC + h+BV          (E.1) 
 
La tendance naturelle sera la disparition de cette paire par un processus de recombinaison. Ces 
processus de recombinaison peuvent se classer en quatre grandes catégories, les recombinaisons 
directes (radiatives ou Auger), les recombinaisons via un état rédox convenable au sein de 
l’électrolyte, les recombinaisons profondes par des pièges ou impuretés et les recombinaisons de 
surfaces. Toutefois, sous l’action du champ électrique créé par le gradient de potentiel dans la 
zone de charge d’espace, les électrons et les trous photogénérés se déplaceront en sens inverse 
dans la bande de conduction et la bande de valence. Cette séparation sera d’autant plus rapide et 
la durée avant la recombinaison d’autant plus grande que le gradient de potentiel dans la zone de 
charge d’espace sera important. 
Dans le cas maintenant où l’on polarise le semi-conducteur de manière à le placer dans une 
situation d’appauvrissement, les paires électron-trou vont être dissociées, les porteurs 
majoritaires évacués vers le sein du matériau, les porteurs minoritaires acheminés vers la surface 
où ils pourront être transférés à une espèce redox dans l’électrolyte :  
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. dans le cas d’un type n : red + h+ →  ox, par exemple : H O h O H2 22 12 2+ → +
+ + (oxydation), 
. dans le cas type p : ox   +  e- →  red, par exemple : H O e H OH2 21 12+ → +
− −  (réduction). 
Il y a apparition d’un photocourant positif (ou anodique) pour un semi-conducteur de type n, 
négatif (ou cathodique) pour un semi-conducteur de type p. 
Un photocourant, Iph, positif (respectivement négatif) doit normalement apparaître dès que le 
potentiel appliqué, V, devient supérieur (respectivement inférieur) au potentiel de bande plate du 
























Figure E.4 : Représentation schématique de la génération du photocourant pour une interface semi-
conducteur de type n/électrolyte et semi-conducteur de type p/électrolyte (semi-conducteur à gauche et 
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En principe, le photocourant apparaît dès que V > VBP (respectivement V < VBP) pour un semi-
conducteur de type n (respectivement pour un semi-conducteur de type p). Mais, en pratique, le 
photocourant ne devient mesurable qu’à un  potentiel plus anodique (respectivement cathodique) 
pour un semi-conducteur de type n (respectivement pour un semi-conducteur de type p). Cette 
surtension par rapport au potentiel de bande plate est généralement appelée dans la littérature 
« onset potential » et est notée Vonset. Ce décalage peut s’expliquer principalement par un taux de 
recombinaisons de surface élevé qui prédomine à faible courbure de bande sur le transfert des 
porteurs minoritaires photogénérés vers l’électrolyte. 
 
2. Analyse photoélectrochimique des couches d’oxydes après l’étape 1 de l’essai séquencé 
He-oxseq-850-48-1 : oxydation à 850°C sous He-H2O/H2 pendant 48 h 
 
2.1. Photocaractéristiques en potentiel sous lumière blanche 
 
L’allure des photocaractéristiques permet d’avoir des informations sur le taux de recombinaisons 
dans la charge d’espace du matériau (états localisés) ou en surface (états de surface). On a 
BPphot VVI −=  . L’extrapolation à Iphot=0 donne donc VBP. 
Ces courbes ont été mesurées dans un électrolyte aqueux (sulfate de sodium 0,1 mol.L-1,          
pH = 8 +/- 0,1) chimiquement neutre vis-à-vis des couches d’oxyde (électrodes de travail) avec 
une électrode de référence au sulfate mercureux saturé en K2SO4 (ESM, Hg/Hg2SO4/K2SO4 
saturé, E = 0,6513 V/ESH) et une contre électrode en platine. Afin d’utiliser la plage 
électrochimique disponible en potentiel maximal, le potentiel limite cathodique des 
photocaractéristiques a été choisi aux alentours de la réduction du proton (-1200 mV/ESM), le 
potentiel limite anodique se situe aux alentours de l’oxydation de l’eau (-180 mV/ESM). 





























Figure E.5 : Comparaison des photocaractéristiques en potentiel sous lumière blanche des oxydes formés sur 
les alliages Ni-22Cr-14W-0,1C (en bleu), Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C (en rose) et Haynes 230® (en marron) 
après l’essai He-oxseq-850-48-1. 
 
L’échantillon Ni-22Cr-14W-0,1C présente un signal en V caractéristique du comportement d’un 
isolant faiblement dopé avec un fort taux de recombinaisons. Ce spectre est composé d’une 
branche n (photocourant aux potentiels anodiques par rapport à VBP) et d’une branche p 
(photocourant aux potentiels cathodiques par rapport à VBP). On note ici que le potentiel de 
photocourant minimum se situe aux alentours de -975 mV/ESM (voir tableau E.1). Le spectre de 
l’échantillon Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C, de même allure générale, semble se décaler vers les 
potentiels cathodiques avec une branche p peu visible, probablement en raison de sa position à la 
limite du domaine de potentiel étudié. Son potentiel de photocourant minimum se situe aux 
alentours de -1140 mV/ESM. Le Haynes 230, quant à lui, présente un décalage encore plus 
prononcé avec un potentiel de photocourant minimum aux alentours de -1160 mV/ESM. Cette 
variation peut être induite par une évolution du potentiel de bande plate VBP ou encore par un 
phénomène de glissement de bande au voisinage de l’interface électrode-électrolyte.   
 
Alliage Ni-22Cr-14W-0,1C Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C Haynes 230® 
Vmin  (mV/ESM) -975 -1140 -1160 
Tableau E.2 : Potentiels de minimum de photocourant Vmin identifiés dans les photocaractéristiques en 







2.2. Photocaractéristiques en énergie 
 
Les figures E.6 et E.7 représentent l’évolution du photocourant normalisé IphotN avec l’énergie E 
pour les trois alliages aux potentiels anodiques de -170 mV/ESM et cathodique de                   




















































Figure E.7 : IphotN = f(E) à V=-1170mV/ESM pour les trois alliages (même code de couleur qu’à la figure E.5). 
 
A -170 mV/ESM, les photocaractéristiques des trois alliages présentent des allures générales 
analogues. On note que le seuil énergétique d’apparition du photocourant est d’environ 3,2 eV, 
que les spectres ont un épaulement vers 3,4 eV et que le photocourant maximum (énergie de 
normalisation) est d’environ 4,7 eV. On notera qu’au-delà de 5,2 eV, le photocourant décroit 
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rapidement, notamment en raison des nombreuses recombinaisons des paires électron-trou. En 
normalisant les spectres, ceux-ci sont plus ou moins identiques même si l’on observe un léger 
décalage dans la partie basse énergie (3-4 eV). Par ailleurs, la présence d’un épaulement sur ces 
spectres est très probablement liée à l’existence de deux contributions photoélectrochimiques et 
donc de deux phases semi-conductrices distinctes. Nous proposons de nommer ces deux 
contributions C1 (basse énergie 3-3,5 eV) et C2 (haute énergie 3,5-5 eV). En conséquence, le 
décalage constaté entre les spectres peut être associé à l’importance relative des deux 
contributions de photocourant C1 et C2. On peut alors considérer en première approximation que 
la contribution C1 (respectivement C2) est davantage (respectivement moins) marquée pour 
l’alliage Haynes 230 que pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C, et que pour l’alliage Ni-
22Cr-14W-0,1C. 
A -1170 mV/ESM, l’ordre de démarrage des spectres en énergie reste identique à celui observé à 
-170 mV/ESM. On distingue de nouveau deux contributions avec une déconvolution bien plus 
nette de C1 et C2. Cela est particulièrement visible sur la figure E.7 pour le Haynes 230®. 
Afin d’identifier les largeurs de bandes interdites des contributions C1 et C2 et donc de signer les 
phases semi-conductrices associées, il est nécessaire de représenter les transformées linéaires de 
type (IphotN.E)1/2 en fonction de E (cas d’une transition indirecte) ou (IphotN.E)2 en fonction de E 
(cas d’une transition directe) [WOU96]. Les seules transformées linéaires probantes (domaine de 
linéarité suffisamment étendu) correspondent ici au type (IphotN.E)1/2 en fonction de E. Par 
extrapolation des parties linéaires sur les figures E.8 et E.9, on obtient alors les largeurs de bande 
interdite Eg1 et Eg2 associées aux contributions C1 et C2 et ce, pour chacun des trois alliages. 















































Figure E.9 : (IphotN.E)1/2  = f(E) à V=-1170 mV/ESM pour les trois alliages (même code de couleur qu’à la 
figure E.5). 
 
Potentiel  Ni-22Cr-14W-0,1C Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C Haynes 230® 
Eg1 (eV) 3,0 3,0 3,1 
-170mV 
Eg2 (eV) 3,5 3,6 3,5 
Eg1 (eV) 3,1 3,1 3,2 
-1170mV 
Eg2 (eV) 3,6 3,8 ~ 3,8 
Tableau E.3 : Largeurs de bande interdite par transition indirecte associées aux contributions C1 et C2 à -
170 mV/ESM et -1170 mV/ESM. 
 
Quelque soit le potentiel, on constate que le gap de la contribution C1 est identique pour les trois 
alliages et se trouve aux environs de 3 eV. Aux deux potentiels, le second gap, quant à lui, est 
aux alentours de 3,5 eV pour Ni-22Cr-14W-0,1C et se retrouve augmenté pour  Ni-22Cr-14W-
0,5Mn-0,1C à 3,8 eV. Le gap de la deuxième contribution pour le Haynes 230® à -1170 mV est 
difficile à déterminer à cause de la décroissance de la première contribution. Néanmoins, il 
semble qu’il soit plus élevé que 3,5eV et très probablement proche de 3,8eV. 
Il est à noter par ailleurs, que sur l’ensemble des spectres en énergie présentés ici, la phase 
(déphasage entre le hachage de lumière et le photocourant détecté, courbes non présentées) nous 
renseigne sur le signe du photocourant. Cette phase reste quasi stable et indique que le type de 
semi-conduction est identique pour les contributions C1 et C2. 
Par ailleurs, constatant que ces contributions sont détectées aussi bien aux potentiels cathodiques 
qu’anodiques, on peut en conclure que les deux phases semi-conductrices correspondantes sont a 




2.3. Photocaractéristiques en potentiel à deux énergies différentes : 3,25 eV et 4 eV 
 
Afin de confirmer le caractère semi-conducteur de chacune de ces deux phases, la 
photocaractéristique en potentiel a été enregistrée de nouveau sur les trois alliages mais à deux 
énergies différentes. Ainsi en illuminant l’échantillon avec un faisceau d’énergie à 3,25 eV, on 
sollicite principalement la contribution de basse énergie C1, alors qu’à 4 eV, on sollicite les deux 
contributions C2 et C1. 
Les figures E.10 et E.11 présentent pour les trois alliages les courbes donnant l’évolution du 
photocourant normalisé avec le potentiel sous un faisceau d’énergie 3,25 eV et 4 eV.  


























Figure E.10 : Photocaractéristiques en potentiel des oxydes formés sur les alliages Ni-22Cr-14W-0.1C (en 



























Figure E.11 : Photocaractéristiques en potentiel des oxydes formés sur les alliages Ni-22Cr-14W-0,C (en 





Alliage Ni-22Cr-14W-0,C Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C Haynes 230® 
Vmin  (mV/ESM) à 3,25 eV -970 -1080 -1160 
Vmin  (mV/ESM) à 4 eV -990 -1080 -1110 
Tableau E.4 : Potentiels de minimum de photocourant Vmin identifiés sur les figures E.10 et E.11. 
 
Pour chaque alliage, la photocaractéristique est quasiment identique quelle que soit la valeur de 
l’énergie d’excitation de l’échantillon. Nous n’observons pas de type de semiconduction unique 
pour chaque phase révélée même si, il semble que pour le Haynes 230®, à 4 eV, la composante 
de semiconduction p soit légèrement plus apparente. Ainsi, les deux phases semi-conductrices se 
comportent, d’un point de vue photoélectrochimique, comme deux phases très proches d’un 
isolant.  
 
2.4. Bilan et discussion des analyses photoélectrochimiques des alliages après l’essai  
He-oxseq-850-48-1 
  
Les analyses photoélectrochimiques des échantillons ont mis en évidence la présence sur chacun 
des alliages de deux phases semi-conductrices C1 et C2. 
Pour le Ni-22Cr-14W-0,1C, les deux gaps rencontrés sont 3 eV et 3,5 eV. Nous proposons 
d’associer ces deux valeurs à la présence de chromine Cr2O3. En effet, plusieurs études 
photoélectrochimiques menées sur les films d’oxyde formés sur alliages chrominoformeurs et/ou 
chrome pur, ont pu montrer que la chromine Cr2O3 peut être associée à deux valeurs de gaps : 
2,91 et 3,55 eV [HEN00] [PET04]. 
Considérant qu’en général la littérature ne renvoie qu’à une valeur unique de gap pour cet oxyde 
(aux alentours de 3,5 eV), ces études ont pu mettre en lumière que les deux valeurs de gaps 
pouvaient correspondre à deux états différents de la chromine formée thermiquement. La valeur 
de 2,91 eV (respectivement 3,55 eV) est assimilée à de la chromine de type n (respectivement p) 
formée aux bas (respectivement forts) potentiels d’oxygène. L’existence d’un gap à 2,91 eV, est 
attribuée à la présence d’impuretés incorporées dans l’oxyde de chrome, créant ainsi des états 
supplémentaires dans la bande d’énergie interdite. Il faudrait donc considérer dans notre étude 
que l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C développe une couche contenant de la chromine de type n et p 
mais dont le caractère semi-conducteur est très proche de l’isolant. Cela signifie donc que la 
chromine formée est très proche de la stœchiométrie avec des concentrations en défauts 
ponctuels très faibles et une condition d’électroneutralité déterminée par [e’] = [h°]. L’oxyde 
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formé présente probablement une vitesse de croissance faible. Cela conforte les résultats obtenus 
par MEB-FEG qui estime une épaisseur d’oxyde faible sur cet alliage. 
Pour le Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C, on rencontre le même comportement photoélectrochimique 
que pour le Ni-22Cr-14W-0,1C à la différence que le gap de la contribution C2 semble plus 
élevé (3,8 eV) et ne peut correspondre à du Cr2O3 pur. L’élément mineur supplémentaire  de cet 
alliage étant le manganèse, il est logique de supposer que croissent des oxydes contenant du 
manganèse. Cependant, les gaps de tels oxydes sont mal connus. La littérature reporte un gap de 
2,5 eV pour Mn2O3 et des valeurs très hétérogènes pour MnO, entre 2,3 et 3,8eV [DIM96] 
[ERO71]. Pour MnO2, les valeurs sont encore plus dispersées compte tenu du nombre important 
de variétés polymorphiques [FAR06]. En nous appuyant sur les analyses DRX qui mettent en 
évidence le spinelle MnxCr(3-x)O4, il est raisonnable d’attribuer le gap à 3,8 eV à l’oxyde mixte 
Mn-Cr. Cette proposition est en accord avec l’augmentation du gap de la contribution C2, 
associée à la chromine formée aux forts potentiels d’oxygène, c'est-à-dire nécessairement au 
voisinage de l’interface gaz/oxyde.  
Enfin, le Haynes 230® semble présenter une couche d’oxyde ayant les mêmes caractéristiques 
que celle de l’alliage Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C : une phase Cr2O3 interne et une phase spinelle 
de Mn-Cr externe, toutes deux faiblement dopées. Les éléments d’alliage additionnels du Haynes 
230 comme Al, Si et La ne semblent pas influer significativement sur le mode de 
semiconduction des oxydes présents. Enfin, il est à noter que le module du photocourant 
enregistré, que cela soit sur les courbes en énergie ou sur celles en potentiel évolue fortement 
entre les trois alliages (courbes non normalisées : la courbe en énergie à -170 mV/ESM pour les 


























On note que le photocourant est plus faible sur l’alliage Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C et encore 
davantage sur le Haynes 230® (10 à 20 fois plus faible). Cette observation est à considérer avec 
prudence compte tenu du nombre important de facteurs susceptibles de faire varier le module du 
photocourant (épaisseur de la couche, coefficient d’absorption du matériau, concentration en 
porteur majoritaire, taux de recombinaison…). Néanmoins, il a été remarqué pour l’oxydation du 
chrome pur que quand l’épaisseur de couche augmente, toute chose égale par ailleurs, le module 
du photocourant diminue mettant ainsi en évidence l’importance du facteur recombinant de la 
couche. On s’attendrait ainsi à ce que, pour le Haynes 230® qui a une couche plus fine, le 
photocourant soit exalté. Or on observe l’inverse. Il pourrait alors exister dans la couche d’oxyde 
une barrière de recombinaisons des paires électron-trou, par exemple l’alumine Al2O3 ou encore 
la silice amorphe SiO2 mis en évidence dans la partie interne de la couche. 
En conclusion, les résultats de l’étude photoélectrochimique des échantillons après l’essai He-
oxseq-850-48-1 suggèrent que sous un mélange d’hélium contenant 80µbar H2O / 2000µbar H2 à 
850°C, le Haynes 230® forme une couche d’oxyde présentant deux phases distinctes, 
probablement une phase Cr2O3 interne et une phase spinelle MnxCr(3-x)O4 externe. Ces deux 
phases présentent peu de défauts et sont toutes deux proches de la stœchiométrie. Cette 
observation pourrait corroborer les résultats de Hansel et al. [HAN02] sur l’oxydation du Cr pur 
dans des mélanges H2O/H2 faiblement oxydant qui avaient déjà suggéré l’existence dans l’oxyde 
d’un équilibre des défauts ioniques intrinsèques de Frenkel (CrCrX = Cr°°° + VCr’’’) sans 
prédominance de semi-conduction n ou p. 
 
3. Analyse photoélectrochimique des couches d’oxydes après l’étape 2 de l’essai séquencé 
He-oxseq-850-48-12 : exposition à 850°C sous He-CO/H2 pendant 48 h  
 
L’analyse photoélectrochimique des couches après l’étape 2 a été effectuée sur les 3 alliages. 
L’objectif est ici d’étudier l’influence de l’espèce oxydante sur la nature de l’oxyde et sur ses 
défauts.  
 
Les Figures E.12 et E.13 présentent les photocaractéristiques en énergie normalisées de la 
couche après l’étape 1 et après l’étape 2 pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C obtenues aux 


















































Figure E.13 : (IphotN.E)1/2 = f(E) à V=-1170 mV/ESM suite à l’étape 1 (en bleu) et l’étape 2 (en rose) sur 
l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C.     
 
On constate clairement, au cours de l’étape 2, une augmentation (respectivement une diminution) 
de la contribution C2 de haute énergie à 3,5 eV (respectivement C1 de basse énergie à 3,0 eV). 
Les Figures E.14 et E.15 présentent les photocaractéristiques en énergie normalisées de la 
couche après l’étape 1 et après l’étape 2 pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,5Mn-0,1C obtenues aux 


















































Figure E.15 : (IphotN.E)1/2 = f(E) à V=-1170 mV/ESM suite à l’étape 1 (en bleu) et l’étape 2 (en rose) sur 
l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C-0,5Mn. 
 
On ne constate aucune évolution relative des contributions C1 et C2 entre les deux étapes. 
Enfin, les figures E.16 et E.17 présentent les photocaractéristiques en énergie normalisées de la 
couche après l’étape 1 et après l’étape 2 pour le Haynes 230® obtenues aux potentiels de -170mV 
















































Figure E.17 : (IphotN.E)1/2 = f(E) à V=-1170 mV/ESM suite à l’étape 1 (en blanc) et l’étape 2 (en bleu) sur le 
Haynes 230®. 
 
Pour cet alliage, il est très délicat de conclure compte tenu du niveau de bruit des spectres et de 
la difficulté de normalisation mais on peut suggérer néanmoins une augmentation, durant l’étape 
d’oxydation par CO, (respectivement une diminution) de la contribution C1 de basse énergie à 
3eV (respectivement C2 de haute énergie à 3,5 eV). 
 
Au final, les résultats observés sur ces trois alliages sont discordants. Comme nous avons établi 
par analyse SIMS que CO a très peu réagi durant cette seconde étape, il est difficile de tirer une 
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conclusion générale quant à l’influence de CO sur les défauts de l’oxyde. Néanmoins, pour le 
Haynes 230®, l’accentuation de la première contribution, suggère une légère réactivité de CO à 
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Détermination de l’activité du chrome dans les alliages 
commerciaux et « modèles » 






1. Description de la technique : Spectrométrie de Masse Haute Température (SMHT) 
couplée à une méthode d’effusion dans des cellules de Knudsen.  
 
1.1. Principe des mesures  
 
La spectrométrie de masse à haute température couplée à un dispositif de cellules multiples de 
Knudsen est une méthode classique pour étudier les équilibres chimiques à haute température 
[CHA75] [CHA95] [KAT93].  
Elle présente l’avantage de pouvoir réunir simultanément les trois conditions suivantes : 
 
• le chauffage d’un matériau dans une cellule d’effusion de Knudsen permet d’obtenir 
l’équilibre thermodynamique entre la phase vapeur et la phase condensée (solide, liquide) 
 
• l’analyse par spectrométrie de masse du jet moléculaire issu de la cellule permet 
l’identification des différentes espèces de la phase gazeuse et la mesure de leur pression 
partielle 
 
• l’étude des pressions partielles en fonction de la température de la cellule permet de 
déterminer les grandeurs thermodynamiques qui caractérisent le matériau étudié (activité, 
enthalpie de réaction, enthalpie de formation) 
 
Dans la cellule de Knudsen, la phase condensée étant en équilibre thermodynamique avec la 
phase vapeur, nous avons égalité des potentiels chimiques des constituants dans les deux phases 
(µic=µiv). Ainsi, nous pouvons remonter aux propriétés thermodynamiques de la phase condensée 
via l’analyse de la phase vapeur et des mesures d’activité :  
 
iii aRT ln+= °μμ  (F.1) 
 
avec °iμ , le potentiel chimique du constituant i pur, ai, l’activité thermodynamique du constituant 
i , R, la constante des gaz parfait et T la température en K. 
Parce que la méthode est analytique, nous accédons à la mesure d’un grand nombre de µi. 
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Les conditions expérimentales (température et pression) sont telles que la phase vapeur se 
comporte comme un gaz parfait. L’activité thermodynamique ai d’un constituant i dans la phase 
vapeur à une température T donnée est alors définie par :  
 
°= imii PPa  (F.2) 
 
avec miP , la pression partielle du constituant i dans le mélange et °iP , la pression de vapeur du corps pur 
i. 
Les pressions partielles des gaz en équilibre dans la cellule d’effusion sont déterminées à partir 
d’un flux de molécules sortant par un orifice. Ce flux doit être impérativement en régime 
moléculaire afin de ne pas perturber l’équilibre thermodynamique à l’intérieur de la cellule. Si le 
flux de gaz raréfié ou faisceau moléculaire qui pénètre directement par un diaphragme dans la 
chambre d’ionisation du spectromètre de masse est de pression interne inférieure à 10-5 bar, alors 
cette condition est respectée : le libre parcours moyen des molécules dans le jet moléculaire est 
tel qu’il n’existe pas de chocs entre les molécules durant leur prélèvement à l’intérieur de 
l’enceinte sous vide secondaire. 
 
1.2. Dispositif expérimental 
 
Un schéma des cellules de Knudsen et du dispositif expérimental utilisé sont présentés sur la 
figure F.1 et F.2 respectivement. 
 































Figure F.2 : Schéma du dispositif expérimental cellule de Knudsen – Spectromètre de Masse à Haute 
Température du CEA/DEN/DANS/DPC/SCP/LM2T. 
 
Le Spectromètre de Masse du Laboratoire de Modélisation, de Thermodynamique et de 
Thermochimie (DEN/DANS/DPC/SCP/LM2T) est un spectromètre quadripolaire à champ 
électrostatique de modèle Nermag R10-10®.  
Cet appareil est décrit en détail par Gardie et al. [GAR92] puis par Baïchi et al. [BAI01] qui ont 
amélioré la précision de la technique en y rajoutant un système de collimation restreinte, ceci 
dans le but d’éviter toute détection dans la chambre d’ionisation de flux parasites de molécules 
ne venant pas de l’intérieur de la cellule (re-évaporation d’espèces déposées sur le couvercle par 
exemple) [HER04]. 
 
2. Détermination de l’activité en chrome dans les alliages commerciaux et modèles 
 
2.1. Protocole expérimental 
 
Le porte cellule comprend quatre cellules de Knudsen en tungstène, munies de couvercles avec 
un orifice d’effusion de 2 mm. Nous avons vérifié que le tungstène n’interagit pas avec les 
Chambre d’ionisation du 




matériaux métalliques utilisés dans le domaine de température des mesures. Pour chaque essai, le 
Cr pur (99,99%mas.) est placé dans une cellule référence et environ 4 g des différents alliages à 
étudier dans deux autres. Les alliages sont usinés sous forme de larges cylindres afin d’offrir une 
grande surface d’évaporation et par conséquent un large rapport Surface d’échantillon/Surface de 
l’orifice (13x13 mm2 / 2x2 mm2 = 42,25). Ainsi les pressions partielles ne sont pas contrôlées par 
la diffusion et l’équilibre thermodynamique est maintenu dans les cellules.  
En fin d’essais, chaque échantillon est pesé. Les très faibles pertes de masse observées (0,5% 
environ) garantissent une faible évolution de la composition des alliages et donc des propriétés 
thermodynamiques associées durant les expériences.  
Au début de chaque essai, des profils d’intensité en fonction de X et Y ont été établis sur toutes 
les cellules afin de maximiser l’intensité du signal. Ils permettent de vérifier l’alignement entre 
l’orifice d’effusion, l’axe du diaphragme et  la source d’ionisation.  
Durant l’évaporation, la totalité du chrome est ionisé une fois (Cr+), les intensités des autres ions 
(Cr2+, CrO+, CrO2+ et Cr2O3+) étant inférieures à la limite de détection de l’appareillage.  Les 
mesures d’intensité ionique sont réalisées sur l’isotope 52 du chrome et l’énergie d’ionisation 
utilisée est égale à 25 eV. Pour le Haynes  230®, le signal de l’isotope 55Mn+, proche de 52Cr+, est 
intense (malgré sa faible teneur et la différence de masse, le Mn étant très volatile). La résolution 
en masse du spectromètre a donc été optimisée afin de garantir la bonne séparation des pics. Les 
mesures des intensités sont effectuées durant la montée et la descente en température entre 
1150°C et 1300°C. Ceci permet de vérifier d’une part que la sensibilité du spectromètre de masse 
n’évolue pas au cours du temps et d’autre part que les compositions des alliages restent 
quasiment constantes. A partir de I, l’intensité ionique de Cr+, on peut déduire la pression 
partielle de Cr(g) par la relation [HER03] : 
 
ITpS =  (F.3) 
 
avec S le facteur de sensibilité et T la température en Kelvin de la cellule de Knudsen. Les 
mesures successives de la pression de vapeur du Cr pur et du chrome dans les alliages permettent 
de s’affranchir de la détermination du facteur de sensibilité qui représente une source d’erreur 
dans la mesure d’activité. La valeur des activités du chrome dans chaque alliage découle ensuite, 


















Cr ==         (F.4) 
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2.2. Etude du Cr pur  
 
Afin de vérifier le couplage spectromètre de masse – cellules de Knudsen et particulièrement le 
système de comptage d’ions pour la détermination de très faibles pressions partielles de vapeur, 
les résultats du Cr pur ont été analysés. Cette étude permet également de donner l’erreur absolue 
sur la mesure de la température dans le système qui contribue à l’incertitude globale sur la 
mesure d’activité. La figure F.3 présente en échelle logarithmique le produit de l’intensité de Cr+ 
et de la température en fonction de l’inverse de la température.  
 








 Valeurs expérimentales de Ln (ICrT)







Regression linéaire de Ln (ICrT)





Erreur type d'estimation = 0,0348
 
Figure F.3 : Ln (IT) = f(10000/T) pour le Cr pur. 
 
D’après l’équation (F.1), le produit IT est proportionnel à la pression partielle de Cr. La seconde 
loi de thermodynamique appliquée au système : 
 
)()( gCrsCr =  (F.5) 
 









avec R constante des gaz parfaits. La pente de la droite nous renseigne donc sur l’enthalpie de 
sublimation du chrome. Les données expérimentales conduisent à molkJHT /5,385
0 =Δ  et les 
tables JANAF reporte la même valeur molkJH /5.38601415 =Δ  ce qui permet de vérifier la 
justesse de la technique. Cependant, ces valeurs obtenues à partir de calculs de pressions 
partielles sont entachées d’une incertitude liée à la précision du pyromètre optique. Selon les 
spécifications du fabricant, elle est évaluée à ± 5°C sur le domaine de température étudié. Cette 
erreur sur la mesure de la température se répercute ensuite sur les grandeurs thermodynamiques 
mesurées par SMHT. Ainsi, la différence entre les enthalpies de sublimation expérimentale et 
théorique, liées à une erreur de ± 5°C, est estimée à ± 2%. 
 
2.3. Etude des alliages Ni-22Cr-14W-0,1C et  Ni-18Cr-14W-0,1C  
 
Afin d’étudier l’évolution de l’activité en chrome dans un alliage en fonction de sa teneur, des 
mesures sur les alliages Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-18Cr-14W-0,1C et Cr pur ont été effectuées et 
sont présentées figure F.4.  
 
y = 0.3167x - 3.4882















Ni-22Cr-14W-0.1C - Essai 1
Ni-22Cr-14W-0.1C - Essai 2
Ni-22Cr-14W-0.1C - Essai 3
Ni-18Cr-14W-0.1C
 
Figure F.6 : Ln (a) = f ( 10000/T) pour les alliages Ni-22Cr-14W-0,1C et Ni-18Cr-14W-0,1C.  
 
Trois campagnes de mesures ont été effectuées sur le Ni-22Cr-14W-0,1C. Les résultats montrent 
que les valeurs obtenues sont reproductibles. 
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Comme on pouvait le prévoir, l’activité du chrome dans  Ni-18Cr-14W-0.1C est plus faible que 
dans Ni-22Cr-14W-0,1C à toutes températures. L’erreur standard d’estimation tient compte de la 












σ   (F.7) 
 
avec εi la différence entre la valeur mesurée et la valeur moyenne estimée par la droite de 
régression linéaire et n le nombre de mesures. Ainsi, l’activité en chrome est mesurée à ± 5% 
pour l’alliage Ni-18Cr-14W-0,1C et ± 4% pour l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C. 
On estime l’activité en chrome à de plus faibles températures par extrapolation de la tendance 
établie dans la gamme 1150°-1300°C. 
 
2.4. Etude des alliages Haynes 230® et IN617 
 
L’activité du chrome dans les alliages commerciaux Haynes 230® et IN617 a été mesurée sur la 
plage de température [1150°-1270°C] et est présentée sur la figure F.7. 
 
y = 0.4543x - 4.0289






















Bien qu’ils contiennent la même teneur massique de 22% en chrome, les résultats montrent que 
Haynes 230® a une activité en chrome supérieure au IN617. La régression linéaire tracée sur la 
figure F.7 permet d’estimer la valeur de l’activité en chrome à ± 6% pour Haynes 230® et ± 3% 
pour IN617. 
 
2.5. Bilan sur l’activité en chrome dans les alliages et comparaison avec la base de 
données SSOL2 de ThermoCalc® et les valeurs de la littérature 
 
Le tableau F.1 présente les valeurs des activités en Cr dans les différents alliages étudiés. Seules 
les valeurs en rouge à partir de 1150°C sont des mesures. Les autres sont des extrapolations à 
basse température à partir de la régression linéaire des mesures dans la gamme 1150°-1300°C. 
Les valeurs sont encadrées par l’erreur standard d’estimation. 
Pour tous les alliages, on constate que l’activité en chrome est fortement dépendante de la 
température. Plus la température est faible, plus l’activité en Cr augmente. 
Dans le domaine de températures qui nous intéresse, c'est-à-dire entre 900 et 1000°C, les valeurs 
des activités sont très supérieures à celles calculées par ThermoCalc® (TC), notamment pour les 
alliages commerciaux. Cela suggère que le logiciel donne une estimation erronée des activités en 
Cr pour nos alliages. Les bases de données utilisées dans le logiciel ont été constituées à partir 
des grandeurs thermodynamiques d’alliages binaires ou ternaires comme Ni-Cr et Fe-Ni-Cr. 
Elles ne tiennent pas compte du rôle des autres éléments d’alliage. Les mesures décrites ici 
permettent d’obtenir l’activité du Cr dans des alliages complexes. 
 
On remarque aussi une grande disparité entre nos résultats sur le IN617 et les mesures 
d’activité en Cr dans ce même alliage publiées par Hilpert et al. [HIL79] également par 
SMHT. Les valeurs reportées par Hilpert sont très largement sous-estimées ce qui peut 
s’expliquer par deux raisons principales : 
 
• La qualité du vide.  
Hilpert signale que l’oxygène résiduel dans la cellule a légèrement oxydé les 
échantillons. La formation d’une couche d’oxyde en surface de l’alliage diminue 
l’évaporation du Cr, faussant ainsi la mesure par SMHT. 




• L’utilisation d’une cellule de Knudsen simple.   
La mesure d’activité est alors fortement dépendante du facteur de sensibilité (fonction de 
l’appareillage) qui peut changer significativement entre la mesure de référence pour le Cr 
pur et la mesure pour l’alliage. Nos mesures s’affranchissent de cette erreur par l’emploi 
de cellules multiples. Pour une espèce donnée, le facteur de sensibilité ne varie pas de 
façon significative (sauf en cas de problème sur le spectromètre et cela se détecte). Avec 
une cellule simple, il faut faire un étalonnage ce qui rajoute une incertitude 
supplémentaire pour la mesure de l’activité. 
 
Enfin, on peut s’interroger sur le lien entre la composition de l’alliage et son activité en 
chrome. On a mis en évidence avec les coulées modèles Ni-18Cr-14W-0,1C et 
Ni-22Cr-14W-0,1C que le pourcentage massique de Cr joue un rôle. On peut aussi supposer que 
le W a une forte influence puisque l’activité du Cr dans un alliage binaire Ni-22Cr mesurée par 
Mazandarany [MAZ73] est, à 1000°C, égale à 0,34 alors qu’elle est de 0,51 dans l’alliage Ni-
22Cr-14W-0,1C et 0,63 dans le Haynes 230®. Cette forte augmentation de l’activité en présence 
de W a également été observée par Hilpert et al [HIL78] qui reporte à 1000°C une activité de 
0,57 pour l’alliage IN643 (25%mas. Cr et 9%mas. W) contre 0,32 pour le IN617 (22%mas. Cr et 
dépourvu de W). Les autres éléments mineurs (Mn, Al, Si…) semblent également augmenter 
l’activité du Cr du Haynes 230® puisqu’à toute température, elle est supérieure à celle de 
l’alliage Ni-22Cr-14W-0,1C.  
Finalement, cette étude souligne que malgré des teneurs massiques en Cr identiques, l’activité 
varie fortement selon les alliages. Il apparaît donc primordial de mesurer expérimentalement 
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Tableau F.1 : Activité en Cr et coefficient d’activité massique dans les alliages Ni-22Cr-14W-0,1C, Ni-18Cr-14W-0,1C, Haynes 230® et IN617 ; valeurs calculées par 
ThermoCalc® avec la base de données SSOL2 (TC) ; valeurs de Hilpert et al. [HIL79] pour l’IN617. 
 Ni-22Cr-14W-0,1C Ni-18Cr-14W-0,1C Haynes 230® IN617 
T (°C) aExpérimentale γ (T) TC aExpérimentale γ (T) TC aExpérimentale γ (T) (±6%) TC aExpérimentale γ (T) (±3%) Hilpert et al. [HIL79] (±15%) 















































































































































0,064 0,28 / 
1,453 ± 
0,087 / 
/ 1,300 ± 
0,039 
0,259 
